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1 Einleitung 
 
In den letzten Jahren besteht in der Informationstechnologie ein immer weiter 
wachsendes Interesse an der Herstellung und Charakterisierung magnetischer 
Schichtsysteme. Die Möglichkeit, Informationen auf magnetischer Basis zu speichern 
oder mit magnetischen Sensoren auslesen zu können, bietet großes 
Anwendungspotenzial in modernen Massenspeichern. 
Besonders die Entdeckung des Riesenmagnetwiderstandes (GMR = Giant 
MagnetoResistance) ([1], [2], [3]) hat durch die Nutzbarkeit dieses Effektes, zum 
Beispiel in Festplattenleseköpfen zum Auslesen und Schreiben magnetischer Bits, ein 
riesiges Feld zur industriellen Verwendung eröffnet. 
Eine der großen Herausforderungen in der Magnetoelektronik ist derzeit die Nutzung 
des Tunnelmagnetwiderstandes (TMR = Tunneling MagnetoResistance) zum Beispiel 
in magnetischen RAM Bausteinen (MRAM = Magnetic Random Access Memory), die 
durch ihre Nichtflüchtigkeit und den niedrigen Energieverbrauch entscheidende 
Vorteile gegenüber den heute üblicherweise in Computern verwendeten dynamischen 
RAMs (DRAM = Dynamic Random Access Memory) bieten. 
 
Der TMR Effekt nutzt die spinabhängige Tunnelwahrscheinlichkeit von Elektronen 
durch eine zwischen zwei ferromagnetischen Elektroden eingebrachte Isolatorbarriere 
aus. Das Verhalten solcher auf diesem Effekt beruhenden Elemente hängt entscheidend 
von den strukturellen, magnetischen und elektronischen Eigenschaften der 
ferromagnetischen Filme und der Isolatorbarriere ab. Hierbei spielen zum Beispiel die 
Fragen nach optimierten Herstellungsprozessen der Tunnelbarriere oder nach den am 
Tunnelprozess beteiligten elektronischen Zuständen eine wichtige Rolle, auf die im 
Rahmen dieser Arbeit eingegangen wird. 
 
In Kapitel 2 werden hierzu zunächst die theoretischen Grundlagen eingeführt. Kapitel 
2.1 beschäftigt sich mit mikroskopischen Prozessen, die während des 
Schichtwachstums auf der Substratoberfläche stattfinden können und zeigt 
Möglichkeiten auf, das Wachstum einer zu deponierenden Schicht gezielt beeinflussen 
zu können. In Kapitel 2.2 wird auf die Grundlagen des TMR Effektes eingegangen. Im 
dritten Teilkapitel der theoretischen Grundlagen wird der Exchange Bias vorgestellt, 
wobei dieser zunächst phänomenologisch beschrieben wird, und anschließend aktuelle 
Ansätze und Modelle des Effektes diskutiert werden. 
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Das Kapitel „Experimentelle Methoden“ gibt einen Überblick über einige 
Analysemöglichkeiten, die zur Untersuchung des Wachstums und der Oberflächen-
eigenschaften von dünnen Filmen, und zur Prozessierung fertig gestellter 
Schichtsysteme angewendet werden. Die Grundlagen der Rastertunnelmikroskopie, der 
beiden Elektronenbeugungsmethoden RHEED (= Reflection High Energy Electron 
Diffraction) und LEED (= Low Energy Electron Diffraction) und der 
Röntgenphotoelektronenspektroskopie werden im Detail vorgestellt. Zur Herstellung 
von Tunnelelementen auf Sub-Mikrometer Skala wird ein möglicher Lithografieprozess 
eingeführt. 
 
In Kapitel 4 wird auf den experimentellen Aufbau zum Schichtwachstum eingegangen, 
der zur Herstellung aller im Rahmen dieser Arbeit gezeigten Schichtsysteme verwendet 
wurde. 
 
In Kapitel 5 werden detailliert die erzielten Resultate analysiert und diskutiert. Im 
ersten Unterkapitel wird auf das Wachstum und die Transporteigenschaften des voll 
epitaktischen Schichtsystems Fe(110) / MgO(111) / Fe(110) eingegangen. Die 
Oberflächeneigenschaften der Grenzflächen werden mit Hilfe der in Kapitel 3 
vorgestellten Analysemethoden untersucht. Anschließend werden eingehend das 
Transportverhalten des Schichtsystems und die MgO(111) Tunnelbarriere elektronisch 
charakterisiert. Die daraus folgenden Eigenschaften des TMR werden analysiert und 
diskutiert. 
Der zweite Teil stellt die UV-Licht gestützte Oxidationsmethode vor, die eine 
Möglichkeit zur Herstellung von Al-Oxid Tunnelbarrieren darstellt. Hierzu werden 
Studien am Schichtsystem Co / Al-Oxid / Co gezeigt und Einflüsse verschiedener 
Oxidationsparameter auf den Oxidationsprozess und auf die Transporteigenschaften des 
Schichtsystems untersucht. 
In Kapitel 5.3 wird auf das Verhalten des Exchange Bias im Schichtsystem  
(FeMn)1-xCux / Ni81Fe19 eingegangen. Die Temperaturabhängigkeiten des Effektes, das 
Verhalten der Koerzitivität und der Blocking-Temperaturen werden in Abhängigkeit 
von der Cu Verdünnungskonzentration in der antiferromagnetischen Schicht eingehend 
diskutiert. 
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2 Theoretische Grundlagen 
 
In diesem Kapitel werden die den in Kapitel 5 vorgestellten Ergebnissen zugrunde 
liegenden theoretischen Grundlagen eingeführt. 
Die Herstellung epitaktischer Schichtsysteme für den Einsatz als 
Tunnelmagnetwiderstandszellen stellt sehr hohe Anforderungen an den 
Herstellungsprozess, da die typischen Schichtdicken einer Isolatorbarriere im Bereich 
von 7-50 Å liegen. Eine geringe Oberflächenrauhigkeit, das Verhindern von 
Diffusionsprozessen oder atomaren Austauschprozessen über die Grenzfläche zweier 
Schichten hinweg und vollständig geschlossenes Wachstum der einzelnen Schichten 
sind notwendige Bedingungen für die Herstellung funktionstüchtiger TMR Elemente. 
Das kontrollierte Aufbringen solch dünner Filme basiert auf dem Verständnis der 
mikroskopischen Wachstumsprozesse, worauf in Kapitel 2.1 eingegangen wird. Der 
zweite Teil dieses Kapitels gibt einen Einblick in die Theorie des TMR Effektes, auf 
welchem die Funktionsweise von TMR Zellen beruht. Die Grundlagen und einige 
theoretische Modelle des Exchange Bias Effektes werden in Abschnitt 2.3 eingeführt 
und diskutiert. 
 
2.1 Wachstum dünner Filme 
 
Sämtliche für diese Arbeit produzierten Proben wurden mittels Molekularstrahlepitaxie 
(MBE = Molecular Beam Epitaxy) hergestellt. Im Gegensatz zu anderen Methoden, 
wie z.B. dem Sputtern, bei dem das aufzubringende Material mit Ionen beschossen 
wird, und somit durch Impulsübertrag Atome oder Cluster aus diesem 
herausgeschlagen werden, basiert die Molekularstrahlepitaxie darauf, dass durch 
Zufuhr rein thermischer Energie ein Atomstrahl erzeugt wird, d.h. das aufzubringende 
Material wird erhitzt, was zum thermischen Aufbrechen der atomaren 
Wechselwirkungen in diesem führt. Zum einen funktioniert Methode nur, wenn die 
mittlere freie Weglänge l der verdampften Atome größer als der Abstand d zwischen 
Quelle und Probe ist, zum anderen muss unter sehr reinen Bedingungen gearbeitet 
werden, um Kontaminationen auf der Substratoberfläche zu vermeiden. Daher muss der 
Wachstumsprozess stets im Ultrahochvakuum (UHV = Ultra High Vacuum) 
stattfinden, d.h. in Basisdruckbereichen von etwa 10-10 mbar. 
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Das Wort Epitaxie (griech.: εpiι [epi] = auf, darauf und ταξιζ [taxis] = Anordnung) 
bedeutet das Aufbringen einer Kristalloberfläche auf ein Substrat. Sind hierbei Substrat 
und das aufzubringende Material identisch, so spricht man von Homoepitaxie, 
andernfalls von Heteroepitaxie. Strukturbestimmend für das Wachstum sind die 
Gitterparameter a des Substrates und b des aufzubringenden Materials. Sind die beiden 
Gitter identisch, so spricht man von pseudomorpher Epitaxie, stehen a und b hierbei in 
einem rationalen Verhältnis zueinander, spricht man von kohärenter Epitaxie. Im Falle 
nicht identischer Gitter können sich Überstrukturen bilden. 
 
Im Allgemeinen sind die Gitterparameter a des Substrates und b des aufzubringenden 
Materials nicht gleich. Für kleine Unterschiede spricht man von einer 
Gitterfehlanpassung (engl.: lattice mismatch ) ε. Sie ist definiert durch ([4]): 
 
 
a
ab −
=ε
 
(2.1) 
 
Für dünne Schichtdicken verursacht diese Gitterfehlanpassung die Existenz von 
Spannungen im aufgebrachten Film, da sich die deponierten Atome zunächst auf den 
energetisch günstigsten Plätzen anordnen, d.h. der aufgebrachte Film wird seine 
Struktur zunächst der Struktur des Substrates anpassen. Mit steigender Schichtdicke 
wird die im deponierten Film bestehende Verspannungsenergie durch den Einbau von 
Grenzflächenversetzungen oberhalb einer kritischen Schichtdicke dc abgebaut. Die 
Änderung des Gitterparameters ist hierbei umgekehrt proportional zur Dicke d der 
aufgewachsenen Schicht, wobei auch für große Schichtdicken eine Restverspannung im 
aufgebrachten Film bestehen bleiben kann. 
 
2.1.1 Die verschiedenen Wachstumsmodi 
 
Für Schichtdicken im Submonolagenbereich, d.h. nominelle Schichtdicken von unter 
einer Atomlage, bilden sich auf dem Substrat zunächst Nukleationskeime, die sich zu 
Inseln des aufgedampften Materials ausbilden. Im weiteren Verlauf des Wachstums 
existieren mindestens drei verschiedene Wachstumsmodi, die sich anhand ihres 
Interlagentransportes unterscheiden. 
2.1 Wachstum dünner Filme 
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Abbildung 2.1 zeigt schematisch die drei verschiedenen Wachstumsarten. Θ gibt die 
nominelle Bedeckung des Substrates in Monolagen mit dem aufgewachsenen Material 
an. Abbildung 2.1 a) zeigt den Frank – Van der Merwe Wachstumsmodus ([5]). Eine 
neue Monolage (ML) beginnt erst dann zu wachsen, wenn die vorherige Lage 
vollständig aufgefüllt ist. Diese Wachstumsart tritt bei einem perfekten 
Interlagentransport auf, da hierbei die Wahrscheinlichkeit des Herunterfallens eines 
Atoms von einem höheren auf einen freien Platz in einer niedrigeren Bedeckungslage 
hoch ist. Es liegen also immer maximal zwei nicht völlig aufgefüllte atomare Lagen 
vor, was zu einer geringen Rauhigkeit des aufgewachsenen Films führt. 
Beim Volmer–Weber Wachstum oder Inselwachstum - dargestellt in Abbildung 2.1 c) - 
findet kein Interlagentransport statt, d.h. ein Hüpfen von aufgewachsenen Atomen über 
eine Stufenkante nach unten findet nicht statt ([6]). Es bilden sich nicht 
zusammenhängende 3D-artige Inseln aus. Auch nach einer nominellen Bedeckung von 
mehreren Monolagen ist die Substratoberfläche noch nicht vollständig bedeckt. Dies 
führt zu einer erhöhten Rauhigkeit im aufgewachsenen Film. Die Anzahl der offenen 
Lagen in Funktion der nominell aufgewachsenen Schichtdicke folgt einer 
Poissonverteilung ([7]). Eine Mischung aus Frank–Van der Merwe– und Volmer–
Weber Wachstum stellt der Stranski–Krastanov Wachstumsmodus dar (s. Abbildung 
2.1 b)). Hierbei bilden sich erst nach einigen Monolagen, die im Frank–Van der Merwe 
Modus wachsen, 3D-artige Inseln aus ([8]). Der Grund hierfür kann in der Ausbildung 
einer Überstruktur oder im Einbau von Gitterversetzungen zum Spannungsabbau im 
aufgewachsenen Film liegen. 
Zusätzlich zu diesen Wachstumsarten existiert das so genannte „Step-Flow-
Wachstum“, welches sich durch eine gegen unendlich laufende 
Diffusionswahrscheinlichkeit der Adsorbatatome über die Substratoberfläche 
auszeichnet. Dies führt zum Anlagern der deponierten Atome bevorzugt an 
Stufenkanten auf der Substratoberfläche und zu einer steten Diffusion der 
aufgewachsenen Atome. Als letztes sei hier das „Steady-State-Wachstum“ genannt, bei 
dem durch Nukleation einzelner Inseln zu Beginn des Wachstums eine große 
Rauhigkeit erzeugt wird. Im weiteren Wachstumsverlauf bleibt diese konstant, wenn 
ein Gleichgewicht zwischen der Rate, mit der die nukleierten Inseln 
zusammenwachsen, und der Nukleationswahrscheinlichkeit neuer Inseln erreicht ist. 
 
Die Ursachen dieser Wachstumsarten können durch ein mikroskopisches 
Wachstumsmodell erklärt werden, welches im folgenden Teilkapitel vorgestellt wird. 
2 Theoretische Grundlagen 
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Abbildung 2.1:  Darstellung der verschiedenen Wachstumsarten: gezeigt sind das 
Frank–Van der Merwe Wachstum (Lagenwachstum, Abbildung 2.1 a)), das 
Stranski–Krastanov Wachstum (Mischwachstum, Abbildung 2.1 b)), und der 
Volmer–Weber Wachstumsmodus (Inselwachstum, Abbildung 2.1 c)). 
 
2.1.2 Mikroskopisches Diffusionsmodell 
 
In diesem Kapitel wird auf die mikroskopischen Vorgänge eingegangen, die von 
Atomen vollführt werden können, nachdem sie auf einer Substratoberfläche deponiert 
wurden. Das fundamentale Verständnis dieser mikroskopischen Prozesse ist ein 
wichtiger Aspekt in der heutigen Oberflächenphysik ([9], [10], [11], [12]). 
Die wichtigsten möglichen atomaren Prozesse, die ein Adatom auf einer 
Substratoberfläche ausführen kann, sind in Abbildung 2.2 gezeigt. 
Das Auftreffen eines Atoms auf einer Substratoberfläche wird als Deposition 
bezeichnet. Der gegenteilige Prozess – das Abdampfen eines Adatoms – ist die 
Desorption. Diese spielt allerdings nur bei hohen Substrattemperaturen eine Rolle, da 
für kleine Temperaturen die Wechselwirkung zwischen Substrat und Adatom im 
Allgemeinen überwiegt. Auf der Substratoberfläche kann ein Adatom verschiedene 
Diffusionsprozesse ausführen, wie zum Beispiel die Diffusion über eine atomar glatte 
Oberfläche oder entlang einer Stufenkante. Des Weiteren sind Hüpfprozesse von 
Adatomen über die Stufenkanten des Substrates von Relevanz. Alle oben genannten 
Prozesse haben einen entscheidenden Einfluss auf die Größe und Dichte von sich 
bildenden Inseln oder Nukleationskeimen auf der Substratoberfläche und somit auf die 
Schichtrauhigkeit und auf den Wachstumsmodus. 
 
2.1 Wachstum dünner Filme 
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Abbildung 2.2: Schematische Darstellung der wichtigsten Prozesse von 
Adatomen auf einer Substratoberfläche: gezeigt sind die Möglichkeit der 
Keimbildung, der Oberflächendiffusion, der Ausbildung bevorzugter 
Inselformen, Oberflächendiffusion in der Ebene und über Stufenkanten, sowie 
die Adsorption und Desorption von Atomen auf eine Substratoberfläche. 
 
Der Diffusionsprozess wird in der klassischen Vorstellung als Hüpfen eines Atoms 
zwischen den verschiedenen Absorptionsplätzen mit einer Hüpffrequenz ϑD 
beschrieben. ϑD kann bestimmt werden zu: 
 
 





−⋅=
Tk
E
B
D
D exp0ϑϑ
 
(2.2) 
 
Hierbei sind ϑ0 die Häufigkeit, mit der der Versuch eines Diffusionsprozesses 
stattfindet, ED die Energiebarriere zwischen dem Startpunkt und dem Zielpunkt der 
Diffusion und kBT die thermische Energie. Des Weiteren besteht eine starke 
Abhängigkeit der Diffusionswahrscheinlichkeit von der Anzahl der nächsten Nachbarn 
des diffundierenden Atoms, was zu Diffusionsprozessen entlang bevorzugter 
Richtungen führen kann ([13]). Zum Beispiel ist die Diffusion auf (110)–Oberflächen 
stark anisotrop entlang der in-plane liegenden [001] – und der [1-10] –Richtungen, was 
zur Ausbildung von rechteckigen Inselformen führt (s. auch Kapitel 5.1). 
Von zentraler Bedeutung ist die Diffusionsenergie entlang von Stufenkanten, da hier 
die Wechselwirkung des Adsorbats mit der Substratoberfläche durch die Änderung der 
2 Theoretische Grundlagen 
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Anzahl der Nachbaratome wichtig wird. Ist dieser Energiebeitrag klein, so besteht eine 
hohe Wahrscheinlichkeit einer Diffusion entlang einer Stufenkante, und es bilden sich 
kompakte Inselformen aus. Ist dieser Beitrag groß, so ist eine Diffusion entlang einer 
Stufenkante unwahrscheinlich und es bilden sich fraktale Inselformen. 
Ein weiterer wichtiger Beitrag ist die Diffusionswahrscheinlichkeit über Stufenkanten 
der Substratoberfläche hinweg. Die energetischen Verhältnisse für einen solchen 
Sprung sind in Abbildung 2.3 dargestellt. Bei der Diffusion über eine glatte Oberfläche 
muss das Adsorbatatom, um zum nächsten energetischen Minimum zu hüpfen, die 
Diffusionsbarriere ED überwinden. Aufgrund der veränderten Bindungsverhältnisse 
muss das Adatom über die Stufenkante hinweg eine veränderte Energiebarriere ES 
überwinden ([14], [15]). Ist diese sogenannte Schwoebel–Barriere im Vergleich zur 
thermischen Energie klein, so ist eine Diffusion über die Stufenkante hinweg 
wahrscheinlich, und die aufwachsende Schicht wächst im Frank–Van der Merwe 
Wachstumsmodus auf. Bei großen Schwoebel–Barrieren ist eine Diffusion über eine 
Stufenkante nicht möglich, was zu einem Inselwachstum führt. 
 
 
 
Abbildung 2.3:  Schematische Darstellung eines Diffusionspfades über eine 
Stufenkante. ED ist die Diffusionsbarriere, ES die Schwoebel–Barriere. 
 
Diffundiert ein Atom auf der unteren Terrasse gegen eine Stufenkante zu einer höheren 
Terrasse, so ist es aufgrund der höheren Koordination unwahrscheinlich, dass dieses 
wieder von der Stufenkante wegdiffundiert. Während des Wachstums werden sich die 
Adatome also bevorzugt an den Stufenkanten anlagern, wobei eine Diffusion entlang 
2.1 Wachstum dünner Filme 
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der Stufenkanten bis zum nächsten energetisch günstigeren Platz möglich ist. Der 
Sprung über die Stufenkante nach oben ist im Allgemeinen sehr unwahrscheinlich und 
kann daher vernachlässigt werden. 
 
Durch die Kenntnis der mikroskopischen Verhältnisse kann im Experiment das 
Wachstum durch Verändern der Wachstumsparameter gezielt beeinflusst werden. 
Wird zum Beispiel die Depositionsrate verändert, so ist es möglich, die Größe der 
Inseln, die bei der Deposition durch Nukleation auf der Substratoberfläche entstehen, 
zu beeinflussen. Hohe Depositionsraten erhöhen die Wahrscheinlichkeit einer 
Keimbildung, da mehr Adatome über die Oberfläche diffundieren und somit die 
Strecke bis zum Zusammentreffen mit einem anderen Adatom verkürzt wird, was zu 
einer höheren Nukleationsrate führt. 
Eine Erhöhung der Substrattemperatur ergibt durch die höhere thermische Energie, die 
den Adatomen über das Substrat zugeführt wird, eine erhöhte 
Diffusionswahrscheinlichkeit, wodurch ein Überwinden der Schwoebel–Barriere ES 
wahrscheinlicher wird und somit eine Tendenz zu lagenweisem Wachstum stattfindet. 
Allerdings muss bei der Heteroepitaxie hierbei beachtet werden, dass unter Umständen 
die Gefahr einer Interdiffusion von Atomen aus den verschiedenen Schichten besteht. 
Auch spielt bei hohen Wachstumstemperaturen die Desorption, d.h. das Abdampfen 
von Atomen von der Substratoberfläche weg, eine merkliche Rolle. 
Das im Allgemeinen gewünschte lagenweise Wachstum kann durch Manipulation der 
Keimbildung erreicht werden. Es ist zum Beispiel möglich, eine geringe Schichtdicke 
(im Submonolagenbereich) bei tiefen Temperaturen aufzubringen, um die eigentliche 
Schicht bei höherer Temperatur zu deponieren. 
Als weitere Manipulationsmöglichkeit sei hier das Einbringen von Surfactants genannt. 
Hierbei wird ein geringer Anteil von Fremdatomen auf dem Substrat deponiert. Diese 
werden nicht direkt in die Schicht eingebaut, verändern aber die energetischen 
Verhältnisse an der Substratoberfläche, so dass ein lagenweises Wachstum erzielt 
werden kann ([16], [17]). 
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2.2 Tunnelmagnetwiderstand 
 
1975 entdeckte Jullière, dass ein spinabhängiges Tunneln zwischen zwei 
ferromagnetischen Elektroden, die durch eine isolierende Barriere räumlich von 
einander getrennt sind, einen Widerstand durch die Barriere erzeugt, der von der 
relativen Orientierung der Magnetisierungen der beiden ferromagnetischen Filme 
zueinander abhängt ([18]). Die Widerstandsänderung ∆R zwischen dem Fall, in dem die 
magnetischen Momente beider Elektroden parallel zueinander ausgerichtet sind, und 
dem Fall der antiparallelen Ausrichtung, normiert auf den Widerstand im antiparallelen 
Fall, wird als TMR (engl. Tunnelling MagnetoResistance) bezeichnet. 
Der typische Verlauf einer TMR Messkurve ist in Abbildung 2.4 gezeigt. Die 
Magnetisierungen der beiden ferromagnetischen Elektronen sind durch Pfeile 
symbolisiert. Bei hohen Magnetfeldern sind beide Filme parallel zueinander 
ausgerichtet, was einen geringen elektrischen Widerstand senkrecht zum Schichtsystem 
zur Folge hat. Besitzen die Elektroden unterschiedliche Koerzitivfeldstärken, so wird 
sich bei Anlegen eines Gegenfeldes zunächst die Schicht mit dem geringeren 
Koerzitivfeld parallel zum angelegten äußeren Feld ausrichten. Die beiden Elektroden 
sind dann antiparallel zueinander ausgerichtet, was eine Erhöhung des Widerstandes 
durch die isolierende Barriere zur Folge hat. 
2.2 Tunnelmagnetwiderstand 
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Abbildung 2.4:  Verlauf einer typischen TMR Messkurve. Im Falle der 
antiparallelen Ausrichtung der beiden ferromagnetischen Filme ist ein 
erhöhter Widerstand durch die Barriere vorhanden. 
 
Wird das Gegenfeld weiter erhöht, wird nach der Ummagnetisierung der zweiten 
Elektrode wieder eine parallele Ausrichtung und somit ein niedriger Widerstand zu 
beobachten sein. 
Der Tunnelstrom durch die Barriere weist nach Stratton ([19]) eine starke 
Temperaturabhängigkeit auf, die sich bei einer konstanten Spannung in erster Näherung 
zu 
 
 
( ) ( )20 1 CTITI +=
 
(2.3) 
 
ergibt, wobei C eine Konstante darstellt, und I0 als der Tunnelstrom bei T = 0 K zu 
verstehen ist. 
Eine erste theoretische Erklärung des TMR beruht auf der Annahme eines 
spinerhaltenden Tunnelprozesses und auf der Annahme, dass die Leitfähigkeit der 
beiden Spinkanäle ↑ (Majoritätsladungsträger) und ↓ (Minoritätsladungsträger) 
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proportional zur Zustandsdichte D↑,↓ (EF) bei der Fermi-Energie des jeweiligen 
Spinkanals ist ([18]). Der TMR ergibt sich zu: 
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(2.4) 
 
Hierbei bezeichnen R↑↓   und R↑↑  die Widerstände durch die Barriere im antiparallelen 
bzw. parallelen Fall und die Pi beschreiben die Spinpolarisation der beiden 
ferromagnetischen Elektroden 1 und 2, die definiert sind durch 
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mit den Zustandsdichten Di,↑  und Di,↓ der beiden Spinkanäle jeweils bei der Fermi-
Energie. Nach (2.4) wird der TMR maximiert für Elektroden mit einer Spinpolarisation 
von 100%, weswegen in den letzten Jahren ein großes Interesse an der Entwicklung 
und Charakterisierung von Materialien mit hoher Spinpolarisation besteht ([20], [21], 
[22]). 
Das Modell von Jullière stellt die Verhältnisse beim Tunnelprozess durch eine 
isolierende Barriere sehr vereinfacht dar, da die spinpolarisierte Bandstruktur, 
Grenzflächeneffekte, wie zum Beispiel Rauhigkeit, Änderungen der elektronischen 
Struktur der ferromagnetischen Elektroden an der Grenzfläche zum Isolator oder 
Defekte im Ferromagneten und im Isolator nicht berücksichtigt werden. Eine 
weiterführende Theorie wird von Slonczewski vorgeschlagen, der ein Modell zum 
spinpolarisierten Tunnelprozess unter Einbeziehung der Elektronenwellenfunktionen in 
der Barriere beschreibt ([23]). In diesem Modell zeigt sich, dass der TMR sowohl von 
der Spinpolarisation der beiden Elektroden als auch von der energetischen Höhe der 
Tunnelbarriere abhängt. Die Berechnung des TMR geschieht in der Theorie von 
Slonczewski wie beim Jullière’schen Modell nach (2.4), allerdings wird die dortige 
Spinpolarisation P durch eine effektive Spinpolarisation Peff ersetzt ([18], [24]): 
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wobei ↑k  und ↓k  die Wellenvektoren der beiden Spinkanäle ↑ und ↓ an der Fermi-
energie EF darstellen und für IIk = 0 (also kein Anteil des Wellenvektors parallel zum 
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Schichtsystem) berechnet sind. 0κ ist der in der Barriere abklingende Wellenvektor. Da 
↑k  und ↓k  direkt mit der Bandstruktur der beiden Elektroden verknüpft sind und 0κ  
stark von der Höhe der Barriere abhängt, ist die eine deutliche Abhängigkeit des TMR 
von diesen Parametern ersichtlich. 
In den oben betrachteten Modellen wird die Tunnelbarriere als einfache 
Potentialbarriere angenommen und nur die Spinpolarisation der beiden 
ferromagnetischen Elektroden wird in die Betrachtung mit einbezogen. 
Realistischere theoretische Ansätze zur Betrachtung des TMR werden im Allgemeinen 
an perfekten Strukturen gemacht. Bei typischen TMR Schichtsystemen, die heute 
zumeist auf amorphen AlOx Tunnelbarrieren basieren, ist eine theoretische 
Beschreibung durch eine fehlende Periodizität in der Gitterstruktur oder durch 
strukturelle Defekte in der Barriere, die zu gebundenen Zuständen für Elektronen 
führen können, schwierig. 
Eines der einfachsten realen Schichtsysteme, die theoretisch betrachtet werden, ist das 
Fe(100) / MgO(100) / Fe(100) System. Hier werden zwei ferromagnetische Fe(100) 
Filme durch eine 4 Monolagen (ML = MonoLayer) dicke MgO(100) Barriere 
voneinander räumlich getrennt ([25]). Butler et al. verwenden für das Fe Gitter den 
experimentell gefundenen Gitterparameter aFe = 2,866 Å. Für den Fe–O Abstand an der 
Grenzfläche von der Elektrode zur MgO–Tunnelbarriere wurde ein Abstand von 2,16 Å 
angenommen. Die in-plane und out-of-plane Gitterkonstanten des MgO Films aMgO 
wurden um einen Faktor 2  größer angenommen als die des Fe Gitters. Zum 
Durchführen der Berechnungen wurde zunächst die Greensche Funktion für das 
Volumen des Fe berechnet. Für das Schichtsystem bestehend aus einer MgO Barriere 
(4 ML) mit jeweils 8 ML umliegendem Fe wird ebenfalls die Greensche Funktion 
bestimmt, die anschließend mit der des volumenartigen Fe verknüpft wird. Für beide 
Fälle wird das Fermi–Niveau auf den Wert des volumenartigen Fe gesetzt. Die selbst–
konsistente Rechnung erlaubt eine Ladungsumordnung zwischen den einzelnen 
Schichten. Diese Umordnung ist notwendig, um das Potential der MgO Bandstruktur 
der des umliegenden Fe energetisch anzupassen ([25]). 
Im Folgenden werden die theoretischen Berechnungen von Butler et al. kurz vorgestellt 
und diskutiert, da diese auch für diese Arbeit ein wichtiger Motivationsgrund waren. 
In den Fe(100) / MgO(100) / Fe(100) Schichtsystemen tragen unterschiedliche Bänder 
zur Leitfähigkeit der beiden Spinkanäle bei. In Abbildung 2.5 sind die 
Transmissionswahrscheinlichkeiten für die Majoritäts- (Abbildung 2.5 a)) und die 
Minoritätsladungsträger (Abbildung 2.5 b)) für den Fall paralleler Magnetisierung und 
für die Situation im antiparallelen Fall (Abbildung 2.5 c)) als Funktion von k|| gezeigt. 
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Abbildung 2.5:  Berechnete Transmissionswahrscheinlichkeiten durch eine 8 ML 
dicke MgO Barriere als Funktion von k|| für die Majoritätsladungsträger 
(Abbildung 2.5 a)) und die Minoritätsladungsträger (Abbildung 2.5 b)) für 
parallele Magnetisierung der beiden Fe(100) Elektroden, und für den 
antiparallelen Fall (Abbildung 2.5 c)) (aus [25]). 
 
Für die Majoritätsladungsträger ist im parallelen Fall ein deutlicher Peak um kx = ky = 0 
zu erkennen. Vergleiche mit analogen Berechnungen an 4 ML und 12 ML MgO, die 
hier nicht gezeigt sind, ergeben, dass mit steigender Barrierendicke die 
Transmissionswahrscheinlichkeit für k|| = 0 von etwa 7 × 10-2 (für 4 ML MgO) über 
2 × 10-4 (für 8 ML MgO) auf etwa 5 × 10-7 (für 12 ML MgO) sinkt. Allerdings liegt 
eine zunehmende Konzentration der am Tunnelprozess beteiligten Zustände um k|| = 0 
für steigende Barrierendicke vor.  
Für die Transmission der Minoritätsladungsträger ergibt sich ein komplexeres Bild. Es 
entstehen scharfe Peak Strukturen für kx = ky  0, die durch Wechselwirkung von 
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Resonanzzuständen zwischen den Schichten, der k|| Abhängigkeit des Abfallens der 
Elektronenwellenfunktion in der MgO Barriere und der Symmetrie der Fe Bloch 
Zustände der Minoritätsladungsträger relativ zum komplexen Teil der MgO 
Bandstruktur zustande kommen. 
Im Fall der antiparallelen Magnetisierung der beiden Elektroden ergibt sich ein 
Mischzustand aus den beiden oben beschriebenen Fällen für den parallelen 
Magnetisierungszustand. Mit steigender MgO Barrierendicke spielen zunehmend die 
Zustände im Zentrum der zweidimensionalen Zone (kx  ky  0) die entscheidende 
Rolle beim Tunnelprozess, allerdings wird auch für die größte betrachtete 
Barrierendicke (12 ML) kein Maximum in der Leitfähigkeit für k|| = 0 gefunden ([25]). 
Für ein tieferes Verständnis der am Tunnelprozess beteiligten Zustände wird eine 
Tunnelzustandsdichte (TDOS = Tunneling Density of States) eingeführt, die durch eine 
einfallende normierte Blochwelle und eine zugehörige reflektierte Blochwelle, sowie 
durch einen transmittierten Blochanteil auf der anderen Seite der Barriere definiert ist. 
Abbildung 2.6 zeigt die TDOS der Blochzustände, für die k|| = 0 gilt. Dargestellt ist 
jeweils die TDOS in einem Schnitt durch das Schichtsystem Fe(100) / MgO(100) / 
Fe(100). Von der linken Seite der jeweiligen Abbildung fällt die normierte Blochwelle 
ein. Die zugehörigen transmittierten Blochzustände liegen auf der anderen Seite der in 
diesem Fall 8 ML dicken MgO Barriere. 
Der Majoritäts- und der Minoritätskanal besitzen beide vier Blochzustände mit k|| = 0. 
Im Majoritätskanal existieren ein Zustand mit ∆1 Symmetrie, ein ∆2 Zustand, und ein 
zweifach entarteter ∆5 Zustand. Für die Minoritätsladungsträger wird der ∆1 Zustand 
durch eine ∆2 Symmetrie ersetzt, ansonsten finden sich dieselben Symmetrien in 
diesem Kanal. Diese Information wird aus der Analyse der Bandstruktur des Fe 
Volumenmaterials gewonnen. Der einzige Zustand mit einer relativ geringen 
Abklingrate ist das ∆1 Band des Majoritätskanals (Abbildung 2.6 a)). Da im 
Minoritätskanal dieser Zustand nicht existiert (Abbildung 2.6 b)), wird die Leitfähigkeit 
im Falle der parallelen Magnetisierung beider Elektroden durch den Majoritätskanal 
getragen. Die zweithöchste Transmissionswahrscheinlichkeit ist für das ∆5 Band 
gegeben, welches in beiden Spinkanälen zu finden ist. Beide Spinkanäle des Fe 
besitzen einen ∆2’ Zustand, der allerdings in der MgO Barriere sehr schnell abklingt, da 
diese Bänder an ein MgO ∆2 Band koppeln, welches nahe der Fermi Energie nur einen 
verschwindenden Realteil besitzt. 
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Abbildung 2.6:  TDOS für k|| = 0 im Schichtsystem Fe(100) / MgO(100) / Fe(100) 
für den Fall paralleler Magnetisierung der Elektroden (obere Reihe) und 
antiparalleler Magnetisierung (untere Reihe). Die Zustände der 
Majoritätsladungsträger sind links, die der Minoritätsladungsträger rechts 
dargestellt. Jede Kurve ist mit der Symmetrie des Blochzustandes aus der 
linken Fe Elektrode gekennzeichnet (aus [25]). 
 
Abbildung 2.6 c) zeigt den Fall der antiparallelen Magnetisierung der beiden Fe(100) 
Elektroden. Damit eine Transmission von Elektronen durch die Barriere wahrscheinlich 
wird, müssen Bänder mit gleicher Symmetrie in beiden Elektroden vorhanden sein. 
Durch die antiparallele Ausrichtung der Spinkonfiguration existiert jedoch das ∆1 Band 
der von links einfallenden Blochwelle in der rechten Elektrode nicht, so dass dort keine 
Zustände gefunden werden. Die Transmissionswahrscheinlichkeit durch die MgO 
Barriere bleibt also gleich, allerdings fällt diese durch das Fehlen von Bändern mit 
entsprechender Symmetrie bereits nach 5 ML Fe um etwa vier Größenordnungen weiter 
ab. Bei umgekehrter antiparalleler Ausrichtung (Abbildung 2.6 d)) fällt von links keine 
Blochwelle mit ∆1 Symmetrie ein. 
Da unabhängig von der Orientierung der Elektroden in beiden Spinkanälen Bänder mit 
∆5 Symmetrie vorliegen, ist das Verhalten der Transmissionswahrscheinlichkeit im 
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antiparallelen Fall etwa gleich zu der Wahrscheinlichkeit, in einen gleichen Kanal bei 
paralleler Ausrichtung der Magnetisierung zu tunneln. Es ist nur eine schwache 
Abhängigkeit der ∆5 Zustände von der Magnetisierungsrichtung der beiden Fe(100) 
Filme gegeben. 
 
Im Gegensatz zu den perfekten epitaktischen Schichtsystemen können in MTJs, die auf 
den heute am häufigsten verwendeten amorphen AlOx Barrieren basieren ([26], [27], 
[28]), durch strukturelle Fehler oder Fehlstellen gebundene Zustände innerhalb der 
Energielücke der isolierenden Barriere erzeugt werden. Es existieren verschiedene 
Ansätze, die den Einfluss von durch Strukturfehler verursachten Streuprozessen ([29], 
[30], [31]) oder der Bildung von „Elektronenfallen“ untersuchen, auf die hier jedoch 
nicht näher eingegangen wird. 
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2.3 Exchange Bias 
 
Magnetische Festkörper können verschiedene Anisotropien zeigen, wie z.B. 
Formanisotropie, Oberflächen– und Grenzflächenanisotropien oder magnetokristalline 
Anisotropien, die das magnetische Schaltverhalten entscheidend beeinflussen können. 
Unter dem Exchange Bias versteht man eine unidirektionale Anisotropie, die in 
Schichtsystemen bestehend aus Ferromagnet (FM) / Antiferromagnet (AFM) auftritt 
([32], [33], [39]). Die unidirektionale Anisotropie bewirkt zum einen eine 
Vorzugsrichtung der Magnetisierung des Ferromagneten vergleichbar einem äußeren 
Feld, was sich in einer Verschiebung der magnetischen Hysteresekurve entlang der 
Feldachse um das Exchange Bias Feld HEB bemerkbar macht. Eine schematische 
Darstellung ist in Abbildung 2.7 gezeigt. Des Weiteren tritt in vielen Exchange Bias 
Systemen eine Vergrößerung der Koerzitivfeldstärke HC auf. 
 
 
 
Abbildung 2.7:  Der Exchange Bias Effekt: Durch Kopplung eines FM an einen 
AFM verschiebt sich die Hysteresekurve entlang der Feldachse um das 
Exchange Bias Feld HEB und zeigt ein größeres Koerzitivfeld HC verglichen 
mit dem ungekoppelten System. 
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Der Effekt tritt auf, wenn man das FM / AFM Schichtsystem in einem äußeren Feld 
Bcool unter die Néeltemperatur TNéel des Antiferromagneten abkühlt. Ist TNéel des 
Antiferromagneten größer als die Curietemperatur TC des Ferromagneten, so tritt der 
Effekt auf, wenn das Schichtsystem in einem äußeren Feld gewachsen wird. Die 
Verschiebung der Hysteresekurve erfolgt entgegen der Richtung des Einkühlfeldes 
Bcool. 
 
Die Entdeckung des Exchange Bias geht auf Meiklejohn und Bean zurück, die 
Untersuchungen an ferromagnetischen Co–Partikeln durchgeführt haben, die an der 
Oberfläche anoxidiert waren ([32]). In den letzten Jahren sind viele Materialsysteme 
bekannt geworden, die einen Exchange Bias zeigen können. Der größte 
Anwendungsbereich besteht in den Bereichen der Magnetosensorik und 
Magnetoelektronik, bei denen der Effekt zum Pinnen einer ferromagnetischen Schicht 
ausgenutzt wird, wie z.B. in GMR–Sensoren oder TMR–Elementen ([35], [36], [37]). 
In den folgenden Abschnitten werden zunächst die phänomenologischen Eigenschaften 
des Exchange Bias vorgestellt, bevor auf mögliche Modelle unter besonderer 
Berücksichtigung des so genannten „Domain State“ Modells eingegangen wird. 
 
2.3.1 Phänomenologische Beschreibung 
 
In diesem Unterkapitel werden die wichtigsten Eigenschaften des Exchange Bias, die 
allen Exchange Bias Systemen gemein sind, phänomenologisch beschrieben. 
 
Blocking-Temperatur 
 
Der Exchange Bias nimmt mit steigender Temperatur ab, bis er bei der Blocking-
Temperatur TB verschwindet, die kleiner oder gleich der Néeltemperatur TNéel des 
Volumenantiferromagneten ist. Für dünne antiferromagnetische Schichten ist 
TB << TN, Volumen, da die Néeltemperatur des AFM unterhalb einer kritischen Korngröße 
oder Schichtdicke durch Randeffekte drastisch reduziert wird ([34]). Für einkristalline 
und für dicke AFM Filme gilt im Allgemeinen TB ≈ TN. Für polykristalline Filme sind 
unterschiedliche Korngrößen und kristallografische Orientierungen zu beobachten, was 
zu einer Verteilung von TB führt ([38]). Diese Verteilung der Blocking-Temperatur auf 
die einzelnen Korngrößen kann durch Heizen der Probe auf eine Temperatur T > TB 
und anschließendes Einkühlen in einem Einkühlfeld HCool geschehen. 
2 Theoretische Grundlagen 
24 
 
Koerzitivität 
 
Die meisten Exchange Bias Systeme zeigen ein erhöhtes Koerzitivfeld HC des FM im 
Vergleich zum ungekoppelten System ([39]). Im Falle niedriger Anisotropie des AFM 
zieht der FM Spins des AFM irreversibel mit sich, was zu einer Erhöhung von HC führt. 
Besitzt der AFM eine hohe Anisotropie, so entkoppelt sich der FM von dem AFM, was 
zu einer niedrigeren Koerzitivfeldstärke führt. Oft wird für Temperaturen nur wenig 
unterhalb von TB ein Maximum in der Temperaturabhängigkeit des Koerzitivfeldes 
beobachtet, was durch ein Absinken der Anisotropie des AFM nahe TB zu erklären ist 
([46], [47]). 
 
Abhängigkeit vom Einkühlfeld HCool 
 
Zur Erzeugung eines Exchange Bias Effektes ist das Anlegen eines Einkühlfeldes beim 
Abkühlen des Systems durch die Blocking-Temperatur des AFM notwendig. Im 
Allgemeinen hängt der Exchange Bias nicht sehr stark vom angelegten Einkühlfeld 
HCool ab. Im System FeMn/Ni80Fe20 sinkt der Exchange Bias um etwa 10%, wenn HCool 
von 0.03T auf 5T erhöht wird ([39]). Auch für Systeme mit AFMs, die eine hohe 
Anisotropie besitzen, ist nur eine schwache Abhängigkeit vom angelegten Einkühlfeld 
zu beobachten ([48], [49]). Allerdings wird in einigen Systemen – wie z.B. Fe / FeF2 
oder Fe / MnF2 – berichtet, dass bei höheren Einkühlfeldern der Exchange Bias 
drastisch reduziert wird ([50]) oder sogar einen Vorzeichenwechsel aufweist ([51]). 
Eine allgemein gültige Abhängigkeit des Exchange Bias vom angelegten Einkühlfeld 
HCool ist also nicht gegeben. 
 
Schichtdickenabhängigkeit 
 
Die Abhängigkeit des Exchange Bias von der Schichtdicke des FM ist im Wesentlichen 
antiproportional zur Schichtdicke des FM tfm ([54], [55]), weshalb die meisten Modelle 
davon ausgehen, dass es sich um einen Grenzflächeneffekt handelt. Komplizierter ist 
die Abhängigkeit des Exchange Bias von der Schichtdicke des AFM tafm. Je nach 
Depositionsbedingungen und gewähltem Schichtsystem kann der Exchange Bias nach 
Erreichen einer kritischen Schichtdicke tafm, min entweder konstant mit weiter steigender 
Schichtdicke sein oder wieder abfallen. Unterhalb von tafm, min entsteht keine 
antiferromagnetische Kopplung und der Exchange Bias beträgt Null ([39], [52]). 
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Grenzflächenbeschaffenheit 
 
Die Untersuchung der Grenzfläche zwischen AFM und FM ist für den Exchange Bias 
von besonderer Bedeutung, da diese einen entscheidenden Einfluss auf den Effekt 
haben kann. Systeme, die sehr glatte Grenzflächen aufweisen, wie z.B. Filme auf 
einkristallinen antiferromagnetischen Substraten, weisen einen kleinen Exchange Bias 
auf, da sich an der Grenzfläche nur eine kleine Nettomagnetisierung im AFM aufbauen 
kann, die den Spins des FM ihre Vorzugsorientierung gibt. In FeNi / FeMn Systemen 
kann der Exchange Bias durch Beschuss mit niederenergetischen He– oder Ar–Ionen 
(im Bereich einiger eV) zunächst deutlich erhöht werden. Bei Erhöhung der Dosis fällt 
der Exchange Bias ab und wird schließlich vollständig unterdrückt, was auf ein 
Intermixing an der Grenzfläche zurückgeführt wird. 
Allerdings werden z.B. in Fe/FeF2 Schichtsystemen auch mit steigender Rauhigkeit 
abfallende Exchange Bias Felder beobachtet. Auch nichtmonotones Verhalten, d.h. das 
Aufweisen eines Minimums in der Abhängigkeit von HEB von der 
Grenzflächenrauhigkeit, kann z.B. in Fe/MnF2 Schichtsystemen beobachtet werden. 
 
Trainingseffekt 
 
Der Trainingseffekt beschreibt die Abhängigkeit des Exchange Bias von der Anzahl der 
durchlaufenen Hysteresezyklen n. Für die meisten Schichtsysteme wird die Differenz 
von HEB zum Exchange Bias Feld nach unendlich vielen Zyklen angegeben mit ([53]) 
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Allerdings spielt der Trainingseffekt eine wichtigere Rolle in polykristallinen 
Systemen, wohingegen die Abnahme des Exchange Bias in epitaktischen Schichten 
oder in einkristallinen Systemen von minderer Bedeutung ist. 
 
2.3.2 Modelle des Exchange Bias 
 
Es existieren verschiedene Ansätze zur Beschreibung des Exchange Bias Effektes. 
Zumeist wird die Grenzflächenenergie kEB zwischen FM und AFM betrachtet, die sich 
durch Gleichsetzen der Zeeman–Energie des FM und seiner auf das Volumen 
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normierten Grenzflächenenergie ergibt. kEB ist mit der Verschiebung der 
Hysteresekurve und somit mit dem Exchange Bias verknüpft: 
 
 EBfmfmEB HtMk 0µ=
, 
(2.8) 
 
wobei Mfm die Sättigungsmagnetisierung des FM und tfm seine Dicke bezeichnen. 
In einem ersten Modell wird eine perfekte, kompensierte oder unkompensierte 
Grenzfläche betrachtet. Im kompensierten Fall sind die Spins des FM an der 
Grenzfläche zum AFM abwechselnd ferromagnetisch und antiferromagnetisch an 
diesen gekoppelt. Es ergibt sich also eine verschwindende Grenzflächenenergie und ein 
nach dieser Betrachtung verschwindender Exchange Bias. Im Falle der 
unkompensierten Grenzfläche liegt entweder eine komplett ferromagnetische oder eine 
komplett antiferromagnetische Kopplung zwischen den Spins des FM und des AFM 
vor. Bezeichnen N / F die Anzahl der Spinpaare pro Fläche an der Grenzfläche und J 
die Kopplungskonstante des Spinpaares, so ergibt sich für die Grenzflächenenergie: 
 
 F
JNkEB =
, 
(2.9) 
 
und somit nach (2.8) für das Exchange Bias Feld HEB: 
 
 
fmfm
EB tMF
JNH
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=
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(2.10) 
 
Für realistische Zahlenwerte liegen die Absolutwerte des Exchange Bias allerdings um 
ein bis drei Größenordnungen über den experimentell gemessenen Werten. 
 
Das Random–Field Modell, welches 1987 von A. P. Malozemoff vorgeschlagen wurde 
([40], [41], [42]), betrachtet eine kompensierte Grenzfläche mit einer zufällig verteilten 
Rauhigkeit, wobei im AFM zusätzlich Domänenwände senkrecht zur Grenzfläche 
zugelassen werden. Des Weiteren wird angenommen, dass für die Austauschkonstanten 
Jint, Jfm und Jafm der Grenzfläche, des FM und des AFM gilt: 
 
 
JJJJ afmfm ≈≈≈int
. 
(2.11) 
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Wird an der Grenzfläche des FM ein ferromagnetischer Spin durch einen 
antiferromagnetischen Defektspin ersetzt, so entsteht eine bevorzugte 
Magnetisierungsrichtung des FM. Durch Einsetzen eines Defektspins aus dem anderen 
Untergitter des AFM an die Grenzfläche des FM kann die bevorzugte 
Magnetisierungsrichtung gedreht werden ([40], [43]). Unter der Annahme zufällig 
orientierter Defekte hebt sich bei unendlicher Probenausdehnung statistisch die 
energetische Begünstigung einer Vorzugsrichtung der Magnetisierung des FM auf. 
Durch Einführen des Imry–Ma Argumentes für Zufallsfeldsysteme ([44]), welches 
zeigt, dass bei einer endlichen Anzahl von Spins statistisch eine Defektsorte überwiegt, 
wird das Übergewicht einer Defektsorte proportional zur Standardabweichung von der 
Mittelung über beide Defektspinorientierungen. 
Wird das Exchange Bias System in einem Feld unter die Néeltemperatur des AFM 
abgekühlt, so richten sich nach Malozemoff möglichst viele Defektspins in der 
Magnetisierungsrichtung des FM aus, was zu einem Aufbrechen des AFM in Domänen 
führt, da die antiferromagnetische Ordnung durchbrochen wird. Es bildet sich eine 
Nettomagnetisierung des AFM, welche den Exchange Bias Effekt verursacht. 
Quantitative Rechnungen ([40], [45]) zeigen allerdings, dass das Random–Field Modell 
nur sinnvolle Aussagen machen kann, wenn der Gitterparameter a sehr viel kleiner ist 
als die Domänenwandbreite, die im AFM gefunden wird. Diese Aussage ist nur für 
Systeme mit kleinen Anisotropien gültig ([43]). 
 
Ein weiterer Zugang, um den Exchange Bias zu beschreiben, wurde von Meiklejohn 
und Bean gegeben, die eine Beschreibung des Exchange Bias über die Betrachtung der 
verschiedenen Drehmomente, die auf einen Spin in einem gekoppelten AFM / FM 
System beim Ummagnetisierungsprozess wirken, liefern ([32], [56]). Das Drehmoment 
des äußeren Feldes auf den FM, das vom AFM auf den FM ausgeübte Drehmoment, die 
Drehmomente des uniaxialen Anisotropiefeldes des FM bzw. des AFM auf die Spins 
des FM bzw. AFM, und das Drehmoment der Probe auf das Messgerät können ein 
Exchange Bias Feld HEB von 
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induzieren. Hierbei sind kEB die Kopplungsenergie an der Grenzfläche, Mfm und tfm die 
Sättigungsmagnetisierung und die Dicke des FM. Die Konstante E ergibt sich aus dem 
Drehmoment T, das der AFM auf den FM ausübt: 
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( )
afmfmET Φ−Φ−= sin
, 
(2.13) 
 
wobei Φfm und Φafm die Winkel zwischen der leichten Magnetisierungsachse und der 
Magnetisierung im FM bzw. AFM sind. 
 
Als ein weiteres Modell sei hier noch das Modell von Stiles und McMichael erwähnt 
([57]), welches als einziges von einer polykristallinen Struktur des AFM ausgeht. Die 
Kristallite sind hierbei von unterschiedlichem Volumen und unterschiedlicher 
Orientierung, allerdings wird angenommen, dass sie so klein sind, dass sie nicht in 
Domänen zerfallen können. Betrachtet wird ein Heisenberg–Spinsystem, in dem auch 
ein 90° Kopplung einbezogen wird. Die Energie pro Grenzfläche eines 
antiferromagnetischen Korn ergibt sich für N Spins mit Gitterparameter a zu: 
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Die drei Terme stehen für die direkte Kopplung zwischen FM und AFM, die Spin–Flop 
Kopplung und die Domänenwandenergie des AFM. Hierbei sind fmM

 die 
Magnetisierungsrichtung des FM, ( )0m  die Nettomagnetisierungsrichtung des AFM 
und u  die leichte Richtung der unaxialen Anisotropie des AFM. Es ist zu Bemerken, 
dass diese Vektoren jeweils Einheitsvektoren sind, also nur Richtungen angeben, so 
dass die Einheiten der einzelnen Terme übereinstimmen. Jnet und Jsf sind die 
Austauschkonstanten der Grenzflächenspins (über ein Korn gemittelt) und die 
Austauschkonstante der Spin–Flop Kopplung. Durch Energieminimierung des 
Problems kann die Grenzflächenenergie kEB und somit mit Gleichung (2.8) das 
Exchange Bias Feld HEB berechnet werden. 
 
Weitere Modelle sind das Domänenwandmodell von Mauri ([58]) und das Modell und 
Schulthess und Butler ([59], [60]). Bei dem Modell von Mauri wird – wie beim 
Random–Field Modell – von einer unkompensierten Grenzfläche ausgegangen. Jedoch 
werden im AFM in-plane gegeneinander verkippte Domänen zugelassen, die zu einem 
HEB führen, welches von der Kopplung zwischen AFM und FM abhängt. Im Modell 
von Schulthess und Butler wird die Energie eines dreidimensionalen Heisenberg–
Spinsystems betrachtet. Durch Lösen der Landau–Lifschitz–Gilbert Gleichung bei 
Einsatz von antiferromagnetischen Defektspins an die Grenzfläche des FM entsteht ein 
Spinüberschuss und somit eine Vorzugsmagnetisierung. Auf eine detaillierte 
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Beschreibung dieser Modelle wird im Rahmen dieser Arbeit verzichtet, und es sei auf 
die Literaturangaben verwiesen. 
 
Als weiterer Ansatz soll hier das Domain State Modell für den Exchange Bias 
behandelt werden, welches von P. Miltényi in Zusammenarbeit mit U. Nowak 
entwickelt worden ist ([49], [61]). Dieses geht von einem verdünnten AFM aus, d.h. ein 
antiferromagnetisches Gitter, in das an zufälligen Plätzen unmagnetische Defekte 
eingefügt werden. Es wurde gezeigt, dass die Konzentration dieser eingebrachten 
unmagnetischen Defekte entscheidenden Einfluss auf den Exchange Bias haben kann 
([48], [62], [63]). 
Nach dem Abkühlen in einem externen Feld bilden verdünnte AFM (DAFF = Diluted 
AntiFerromagnet in an external Field) einen Domänenzustand mit einer remanenten 
Magnetisierung (TRM = ThermoRemanent Magnetization) aus. Dieses Aufbrechen in 
Domänen kann durch das Imry–Ma Argument ([44]), welches ursprünglich für Ising–
Spinsysteme entwickelt wurde, erklärt werden. 
Das Ausbilden einer langreichweitigen Ordnung (LRO = Long Range Order) hängt 
neben dem Verdünnungsgrad von der Dimension d des Systems ab. In zwei 
Dimensionen zerstören bereits kleine Störungen die LRO des DAFF. In drei 
Dimensionen kann zum Beispiel durch Monte–Carlo Simulationen ein 
Phasendiagramm des Spinsystems gewonnen werden ([64]). Es wird eine Abhängigkeit 
des Endzustandes beim Einkühlen in einem äußeren Feld (FC = Field Cooling) 
festgestellt. Für kleine Einkühlfelder ist der Endzustand eine antiferromagnetisch 
geordnete Phase, bei höheren Feldern wird eine „Domain State“ Phase energetisch 
bevorzugt, die durch das Auftreten von irreversiblen Vorgängen bei FC mit 
anschließendem Aufheizen im Magnetfeld (FH = Field Heating) definiert ist. 
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Abbildung 2.8:  Schematische Darstellung eines Spinsystems bestehend aus 1 ML 
FM (grau) und 4 ML verdünntem AFM (schwarz). Betrachtet werden 
128 × 128 Spins. 
 
Die theoretische Beschreibung des Exchange Bias Modells wurde von U. Nowak 
anhand von Monte – Carlo Simulationen gegeben ([61]). Das Simulationsmodell 
besteht aus einem FM (1 ML) / AFM (9 ML) Schichtsystem, wobei eine ML eine 
endliche Größe von 128 × 128 Spins aufweist. Der FM wird durch das Heisenberg 
Modell mit einer Austauschkonstante Jfm zwischen den nächsten Nachbarn, einer 
Anisotropiekonstante dz = 0,1 Jfm und einer magnetischen leichten Richtung entlang der 
in-plane z-Achse des Systems beschrieben (s. Abbildung 2.8). Die Dipol–
Wechselwirkung wird durch einen zusätzlichen Anisotropieterm erfasst. 
Der AFM wird durch ein mit nichtmagnetischen Defekten versehenes Ising-Spinsystem 
mit einer magnetisch leichten Achse parallel zu der des FM beschrieben. Der 
Hamiltonoperator des Systems kann durch 
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gegeben werden, wobei die Terme in der ersten Reihe die Austauschwechselwirkung 
im FM betrachten: der Heisenbergoperator, der Beitrag durch die Anisotropie und der 
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Beitrag der Zeeman-Energie. Der Hamiltonoperator des DAFF ist in der zweiten Zeile 
angegeben. Der erste Summand beschreibt die Wechselwirkung der Spins des AFM 
untereinander mit einer Austauschkonstante Jafm < 0, der zweite Term liefert die 
Wechselwirkung mit dem äußeren Feld. Die letzte Zeile beschreibt die 
Wechselwirkung der Spins des AFM mit denen des FM, wobei angenommen wird, dass 
die Ising Spins in der obersten Lage des AFM mit der z-Komponente der FM Spins 
wechselwirken. Die Austauschkonstanten werden als Jafm = -½ Jfm und Jint = ± Jafm 
angenommen. Des Weiteren werden die magnetischen Momente des FM und des AFM 
als gleich angenommen ( µ fm =µafm = µ). Die Verdünnung an der Grenzfläche des AFM 
pint beträgt immer 50 %, während die Verdünnung des Volumens des AFM p variiert 
wird. 
Simulierte Hysteresekurven des FM zeigen sowohl für positive Grenzflächenkopplung 
(bei angelegtem Einkühlfeld BFC = 0,4 Jint) zwischen FM und AFM als auch für eine 
negative Grenzflächenkopplung und Einkühlen im Nullfeld einen deutlichen Exchange 
Bias. Jedoch wird bei der Betrachtung der Hysterese des AFM eine Invertierung der 
Kurve bezüglich der Magnetisierungsachse beobachtet. Der Volumenanteil der 
Nettomagnetisierung des AFM ist somit durch das Einkühlfeld BFC bestimmt, der 
Grenzflächenanteil wird durch das Vorzeichen der Kopplung zwischen FM und AFM 
Jint vorgegeben. Die Magnetisierung an der Grenzfläche des AFM wirkt nach [61] wie 
ein effektives Feld auf den FM, welches den Exchange Bias verursacht. 
Des Weiteren wird ein Auftreten von irreversiblen Effekten beobachtet, d.h. die 
Hysteresekurven schließen sich beim AFM nicht wieder völlig. Hieraus folgt der in 
Kapitel 2.3.1 beschriebene Trainingseffekt. 
Das Verhalten des Exchange Bias Feldes mit zunehmender Verdünnung des AFM nach 
[61] ist in Abbildung 2.9 für verschiedene Grenzflächenkopplungen dargestellt. 
Ein starker Anstieg des Exchange Bias mit steigender Verdünnung p ist klar ersichtlich. 
Die nichtmagnetischen Defekte im AFM bieten energetisch bevorzugte Plätze für 
Domänenwände, um die Gesamtenergie des AFM zu reduzieren. Durch die 
entstehenden Domänen wird die Nettomagnetisierung des AFM erhöht, was zu einem 
Anstieg des Exchange Bias führt. Für niedrige Verdünnungen im Volumen des AFM 
können nur wenige Domänen gebildet werden, da das Aufbrechen der 
antiferromagnetischen Kopplung energetisch ungünstig ist. 
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Abbildung 2.9:  Verdünnungsabhängigkeit des Exchange Bias |bEB| (= |HEB|). 
Simulationen von U. Nowak für verschiedene Kopplungskonstanten Jint. Eine 
deutliche Abhängigkeit von der Konzentration der nichtmagnetischen Defekte 
ist erkennbar (aus [61]). 
 
In Experimenten werden häufig Abweichungen dieses Verhaltens beobachtet, die auf 
wachstumsbedingte Körner in der antiferromagnetischen Schicht zurückzuführen sind 
([49]). Bei hohen Verdünnungsraten geht der Effekt wieder zurück, da die 
langreichweitige antiferromagnetische Ordnung durch die Fehlstellen nicht mehr 
gegeben ist. Zu beachten ist, dass der Exchange Bias für eine Verdünnung von 
p = 100 % ungleich Null ist. Dies kommt durch die konstant gehaltene Verdünnung 
von pint = 50 % an der Grenzfläche des AFM zustande. 
Die Temperaturabhängigkeit des Exchange Bias für eine gegebene Verdünnung des 
AFM zeigt im Domain State Modell einen nahezu linearen Verlauf, was in guter 
Übereinstimmung mit den Experimenten liegt. Der Exchange Bias verschwindet bei der 
Blocking-Temperatur TB, die immer kleiner ist als die Néeltemperatur TN des AFM. 
Dieses Verhalten ist auf den eingefrorenen Domänenzustand im AFM nach dem FC 
zurückzuführen (vergleiche auch Kapitel 5.3). 
Auch die erhöhte Koerzitivität des FM in Exchange Bias Systemen kann durch das 
Domain State Modell erklärt werden. Die Spins im AFM, die isoliert vom restlichen 
antiferromagnetischen Gitter oder nur schwach an dieses gebunden sind, werden beim 
Ummagnetisierungsprozess des FM durch Kopplung an diesem auch ihre 
Magnetisierungsrichtung ändern. Allerdings muss hierfür erst die Kopplungsenergie an 
die Spins des AFM Gitters überwunden werden, wodurch ein höheres äußeres Feld 
angelegt werden muss. Die Koerzitivfeldstärke des FM ist also erhöht. 
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Das Domain State Modell wurde ursprünglich für Exchange Bias Systeme mit AFMs, 
die eine hohe Anisotropie besitzen, im Speziellen für Co / CoO Systeme entwickelt. 
Ein Ziel in dieser Arbeit war es, die Gültigkeit dieses Modells auch für AFMs mit 
niedriger Anisotropie zu überprüfen, wie zum Beispiel für metallische AFMs wie FeMn 
(vergleiche Kapitel 5.3). 
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3 Experimentelle Methoden 
 
In diesem Kapitel werden die im Rahmen dieser Arbeit hauptsächlich verwendeten 
experimentellen Methoden beschrieben, die zur Oberflächen– und Strukturanalyse beim 
Wachstum der Filme verwendet wurden. 
Zunächst wird auf die Funktionsweise und Messmethoden der Rastertunnelmikroskopie 
(STM = Scanning Tunneling Microscopy) eingegangen (Kapitel 3.1). Kapitel 3.2 gibt 
eine Einführung in die Grundlagen der Elektronenbeugungsmethoden RHEED (= 
Reflection High Energy Electron Diffraction) und LEED (= Low Energy Electron 
Diffraction) und deren experimentelle Aufbauten und Unterschiede. Das grundlegende 
Konzept und die Methodik der Röntgenphotoelektronenspektroskopie (XPS = X-Ray 
Photoelectron Spectroscopy) werden in Kapitel 3.3 dargelegt. 
 
3.1 Rastertunnelmikroskopie (STM) 
 
Die Entdeckung des STM im Jahre 1981 durch Binnig und Rohrer ([65], [66]) war ein 
Meilenstein in der Festkörperphysik. Die Möglichkeit, atomare Strukturen lateral und 
horizontal im realen Raum auflösen zu können, brachte viele neue Möglichkeiten zur 
Untersuchung von Oberflächen und dem Wachstum von dünnen Filmen. Auch die 
Grundlage in der Technologie der Rastersondentechniken wurde durch das 
Rastertunnelmikroskop gegeben. In den folgenden Jahren wurde die Entwicklung 
weiterer Rastersondentechniken, wie zum Beispiel des Rasterkraftmikroskops (AFM = 
Atomic Force Microscope), des magnetischen Kraftmikroskops (MFM = Magnetic 
Force Microscope) oder des optischen Rasternahfeldmikroskops (SNOM = Scanning 
Near field Optical Microscope) umgesetzt. Das STM bietet neben der Möglichkeit der 
Abbildung von Oberflächen auch die Möglichkeit der gezielten Manipulation einzelner 
Atome auf dem Substrat. 
Ein STM besteht aus einer im Idealfall einatomigen Spitze, die über die zu 
untersuchende Oberfläche gerastert wird. Ist der Abstand zwischen Spitze und Probe so 
klein, dass für die Elektronen eine endliche Tunnelwahrscheinlichkeit besteht, so kann 
durch Anlegen einer Tunnelspannung Ut der Tunnelprozess in einer Richtung 
bevorzugt werden, so dass ein Tunnelstrom It fließen kann. Damit die 
Tunnelwahrscheinlichkeit von Null verschieden ist, muss der Abstand der Spitze von 
der Probe im Bereich von maximal einigen Å liegen. 
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Den einfachsten Zugang zu It liefert der Ansatz von Tersoff und Hamann ([67], [68]), 
die von einer einatomigen Spitze mit einem s-Orbital als Elektronenwellenfunktion 
ausgehen. Es liegt eine exponentielle Abhängigkeit des Tunnelstroms vom Abstand 
zwischen Spitze und Probe, von den Zustandsdichten von Probe und Spitze und der 
angelegten Spannung vor. Kompliziertere Ansätze lassen beliebige Orbitale in der 
Spitze zu ([69]) oder berücksichtigen auch selbstkonsistente Clusterrechnungen ([70], 
[71], [72]), auf die im Rahmen dieser Arbeit jedoch nicht näher eingegangen wird. 
Um horizontale Auflösungen im Bereich von einigen Å und laterale Auflösungen im 
Bereich von pm zu ermöglichen, wird die STM Spitze mittels einer piezoelektrischen 
Regelelektronik gesteuert. Hierbei wird der piezoelektrische Effekt ausgenutzt, bei dem 
durch Anlegen einer Spannung an ein Piezoelement dieses mit einer Genauigkeit von 
etwa 10 pm ausgedehnt oder kontrahiert werden kann. Durch Zusammenschalten von 
Piezoelementen in allen drei Koordinatenachsen kann die STM Spitze präzise über die 
Probe gerastert werden und – je nach Messmodus – ein Abbild der Probenoberfläche 
erzeugt werden. 
Am häufigsten werden bei STM Experimenten der Konstant-Strom-Modus (CCM = 
Constant Current Mode) und der Konstant-Höhen-Modus (CHM = Constant Height 
Mode) verwendet. Im CCM wird ein konstanter Tunnelstrom It eingestellt, und dieser 
während der Rasterung durch Regelung des Abstandes konstant gehalten. Es entsteht 
also eine Überlagerung aus topografischer Information und Information der beteiligten 
Zustandsdichten in Spitze und Probe. Im CHM wird die Spitze in einer definierten 
Position senkrecht zur Oberfläche über die Probe gerastert und die Variation des 
Tunnelstroms It aufgenommen. 
Der Vorteil des CCM liegt darin, dass bei rauen Oberflächen durch die dynamische 
Abstandsregelung ein Spitzenkontakt mit der Probe (was meist zu einer Zerstörung der 
Spitze führt) vermieden werden kann, allerdings stellt die Regelung der Spitze sehr 
hohe Anforderungen an die Regelelektronik, weshalb im CHM deutlich schneller 
gemessen werden kann. 
Die STM Methode hat den großen Vorteil, dass lokale Effekte, zum Beispiel Defekte 
auf der Substratoberfläche einzeln aufgelöst werden können, allerdings fällt eine 
Mittelung – zum Beispiel über Inselgrößenverteilungen – schwer, da die maximalen 
Scan–Reichweiten des STM durch den experimentellen Aufbau auf etwa 10 µm 
beschränkt sind. Für detaillierte Wachstumsanalysen empfiehlt sich daher eine 
Kombination von STM mit den im folgenden Kapitel beschriebenen 
Beugungsmethoden LEED oder RHEED. 
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3.2 Elektronenbeugung 
 
Zur Bestimmung der kristallografischen Eigenschaften dünner Filme und Oberflächen 
ist die Methode der Elektronenbeugung von elementarer Bedeutung. Hierbei wird die 
zu untersuchende Probe mit monochromatischen Elektronen beschossen und das 
entstehende Streubild analysiert. Je nach der geometrischen Anordnung von Probe, 
einfallendem und reflektiertem Elektronenstrahl, und der verwendeten kinetischen 
Energie Eel, kin der einfallenden Elektronen wird zwischen den zwei Methoden RHEED 
und LEED unterschieden. Da beide Methoden im Rahmen dieser Arbeit eine wichtige 
Rolle spielen, wird in den folgenden Unterkapiteln genauer auf den Aufbau, den 
theoretischen Hintergrund und die experimentelle Anwendung dieser beiden Methoden 
eingegangen. 
 
3.2.1 Beugung hochenergetischer Elektronen (RHEED) 
 
Bei der RHEED Methode wird die zu untersuchende Probe monochromatischen 
Elektronen mit einer kinetischen Energie von 10 keV bis 100 keV unter einem kleinen 
Einfallswinkel ausgesetzt. Das Beugungsbild wird auf einen fluoreszierenden Schirm 
projiziert. Durch den kleinen Einfallswinkel – typischerweise zwischen 0,5° und 5° – 
liegt die Eindringtiefe der Elektronen bei etwa 2–5 Atomlagen, was RHEED zu einer 
sehr oberflächensensitiven Analysemethode macht ([73]). Der große Vorteil der 
RHEED Methode im Vergleich zum unten beschriebenen LEED Experiment ist die 
Möglichkeit, durch den flachen Einfallswinkel Untersuchungen während des 
Wachstums durchführen zu können. 
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Abbildung 3.1:  Prinzipskizze eines RHEED Experimentes. Der von links unter 
flachem Winkel einfallende Elektronenstrahl wird an der Probe gestreut und 
das Beugungsbild auf einem fluoreszierenden Leuchtschirm sichtbar gemacht. 
 
Der prinzipielle Aufbau eines möglichen RHEED Experimentes ist in Abbildung 3.1 
skizziert. Der einfallende Strahl wird an der Probe gestreut und erzeugt auf dem 
Leuchtschirm ein für die Probe charakteristisches Beugungsbild. Das Beugungsbild 
wird hauptsächlich von den elastisch gestreuten Elektronen erzeugt, da inelastisch 
gestreute Elektronen im Allgemeinen nicht genügend kinetische Energie besitzen, den 
Schirm zum Leuchten anzuregen. 
Wird ein Teil des Elektronenstrahls nicht an der Probe gestreut, so entsteht auf dem 
Schirm der Reflex des direkten Strahls. Der Spot, der auf dem Schirm durch Reflexion 
des Elektronenstrahls entsteht, wird als (00)–Reflex bezeichnet. Alle weiteren Reflexe 
können durch Streuung an einer zweidimensionalen Gitterstruktur erklärt werden. 
Durch den Beugungsprozess geschieht ein Übergang in das reziproke Gitter. 
Sind ia

 die Einheitsvektoren eines realen, periodischen zweidimensionalen Gitters. Die 
Periodizität der Struktur ist mit einer Translationsinvarianz des Gitters verbunden. Es 
gilt ([74]): 
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Wird nur eine endliche Ausdehnung der Probe betrachtet, d.h. es gilt 11 mn ≤  und 
22 mn ≤ , so ergibt sich für den Gitterfaktor: 
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mit dem Streuvektor K

. Diese Funktion ähnelt der Beugungsfunktion am Strichgitter 
([75]). Im Gegensatz zum Gitterfaktor ist der Strukturfaktor im Allgemeinen eine 
langsam veränderliche Funktion mit nur wenigen Nullstellen, so dass die Bestimmung 
der Beugungsreflexe durch die Maxima des Gitterfaktors, d.h. durch Finden der 
Nullstellen des Nenners in (3.2) angegeben werden kann. Es ergibt sich die bekannte 
Laue Bedingung 
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mit den hi als beliebige ganze Zahlen. Wird der Streuvektor K

 durch eine 
Linearkombination aus den Einheitsvektoren des reziproken Gitters *ja

 mit den 
Koeffizienten hi für i = 1,2 dargestellt, so ergibt sich folgende Bedingung: 
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Die damit definierte Basis der *ia

 spannt das reziproke Gitter auf. Die Basisvektoren 
des reziproken Gitters lassen sich berechnen mit: 
 
 2
21
2
2
2
1
212
2
21*
1 )(
)(2
aaaa
aaaaa
a 


⋅−⋅
⋅−⋅
= pi . (3.5) 
 
*
2a

 kann durch das Vertauschen aller Indizes berechnet werden. 
Da der Elektronenstrahl an einer zweidimensionalen Oberfläche gestreut wird, kann 
angenommen werden, dass in der dritten Dimension, d.h. senkrecht zur 
Probenoberfläche, keine Periodizität vorliegt. Wird ein unendlicher Abstand zur 
nächsten Gitterebene im realen Raum angenommen, so ergibt sich für einen 
Einheitsvektor *3a

 im reziproken Raum eine verschwindende Länge. Somit kann die 
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Komponente des Streuvektors *33 ahK

=⊥  mit ganzzahligem h3 beliebige Werte 
annehmen. Für ein ideales periodisches zweidimensionales Gitter ergibt sich also eine 
beliebige Streukomponente senkrecht zur Probenoberfläche. Die Punkte des reziproken 
Gitters weiten sich also zu Stangen aus. 
Bei Energieerhaltung, d.h. wenn die Beträge des Wellenvektors der einfallenden Welle 
0k

 und der gestreuten Welle k ′

 gleich sind, kann das Problem grafisch mit Hilfe der 
Ewaldkonstruktion gelöst werden, welche in Abbildung 3.2 dargestellt ist. 
 
 
 
Abbildung 3.2:  Schnitt der Ewaldkugel mit dem zweidimensionalen reziproken 
Gitter. Der Elektronenstrahl fällt von links unter dem Winkel α auf die Probe. 
Die Schnittpunkte der Stangen des reziproken Gitters mit der Ewaldkugel 
ergeben die Reflexe im Experiment. 
 
Die Schnittpunkte dieser Stangen mit der Ewaldkugel, d.h. der Kugel, die vom 
Streuzentrum aus mit einem Radius R des Betrages des Wellenvektors der einfallenden 
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Welle 0k

 ermittelt wird, ergeben die Impulsvektoren, die eine von Null verschiedene 
Streuintensität liefern. Diese liegen für eine perfekte zweidimensionale Oberfläche auf 
Kreisen, den sogenannten Laue–Kreisen. Die Nummerierung der Laue–Kreise wird mit 
der Komponente h1 angegeben. Der Kreis, der durch den Spot des reflektierten Strahls 
läuft, ist also der Laue–Kreis 0. Ordnung. 
Der Elektronenstrahl fällt von links unter dem Einfallswinkel α auf die Probe. Der 
direkte und der reflektierte Strahl werden symmetrisch vom durch die Probe erzeugten 
Horizont getrennt. 
Es ist zu erkennen, dass beispielsweise der (10)– und der (-10)–Reflex den Abstand 
*
22 ad

⋅=  voneinander haben. Zum Beispiel ist während des Wachstums die 
Änderung des Abstandes dieser Reflexe umgekehrt proportional zur Änderung des 
Gitterparameters im Schichtsystem der Probe. 
Ist die Probenoberfläche keine ideale zweidimensionale Struktur, sondern liegen 
Störungen – zum Beispiel durch Defekte, Stufenkanten oder Inseln – vor, so geben sich 
im RHEED Beugungsbild Abweichungen der oben gezeigten Konstruktion. Der 
Einfluss auf das RHEED Bild kann durch eine Fouriertransformation der abgebildeten 
Struktur ermittelt werden. Für eine ideale Oberfläche ergibt eine Fouriertransformation 
Deltapeaks bei den vorliegenden Periodizitäten. Sind Störungen vorhanden, so weiten 
sich die Deltapeaks auf. Der Schnitt mit der Ewaldkugel von verschiedenen gestörten 
Oberflächen ist in Abbildung 3.3 schematisch dargestellt. Wie oben bereits erwähnt, 
liegen für den Fall der perfekten zweidimensionalen Oberfläche die RHEED – Reflexe 
auf Laue – Kreisen (Abbildung 3.3 a)). Werden auf der Oberfläche Stufenkanten 
eingeführt (Abbildung 3.3 b)), so erhalten die Stangen im reziproken Raum durch die 
auf der Probe auftretenden Stufungen eine endliche Breite in *1a

 Richtung, was bei 
einem Schnitt mit der Ewaldkugel zu einer Verzerrung der Reflexe in der senkrechten 
Richtung führt. Da die Streuung jedoch hauptsächlich immer noch an der Oberfläche 
der einzelnen Inseln oder Terrassen stattfindet, sind die Bedingungen für eine Streuung 
an einer zweidimensionalen Struktur immer noch gegeben. Die beobachteten Reflexe 
liegen also immer noch auf Laue – Kreisen. Wird die Rauigkeit auf der 
Probenoberfläche weiter erhöht, so wird keine Beugung des einfallenden 
Elektronenstrahls auf der Oberfläche der Probe zu beobachten sein. Es entstehen auf 
der Probe dreidimensionale Inseln, die vom Elektronenstrahl durchdrungen werden 
(Abbildung 3.3 c)). Da nun ein Streuprozess an einer dreidimensionalen Struktur 
vorliegt, sind die Laue – Bedingungen für die Beugung an einer zweidimensionalen 
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Oberfläche nicht mehr gegeben, so dass die Reflexe nicht mehr auf den Laue – Kreisen 
liegen. 
 
 
Abbildung 3.3:  Skizzierung der Einflüsse von Stufungen auf einer Oberfläche auf 
das Beugungsbild. Bei einer schwachen Stufung (Abbildung 3.3 b)) verzerren 
sich die Reflexe im Vergleich zur perfekten Oberfläche (Abbildung 3.3 a)), bei 
einer starken Stufung liegen die Reflexe nicht mehr auf Laue – Kreisen. 
 
Ein solches Beugungsbild kann häufig bei aufgerauten Oberflächen auftreten, zum 
Beispiel nach einem Sputterschritt oder vorliegendem Volmer – Weber Wachstum (vgl. 
Kapitel 2.1.1). 
Für detaillierte Analysen können Intensitätsprofile von einzelnen RHEED Reflexen 
während des Wachstums aufgenommen werden. So ist zum Beispiel bei einem 
lagenweisem Wachstum – d.h. es wächst erst eine Atomlage zu Ende, bevor die nächste 
Lage zu wachsen beginnt – ein Maximum in der Intensität eines RHEED Reflexes für 
jede voll aufgewachsene Atomlage zu beobachten, da zu diesem Zeitpunkt die 
Oberflächenrauigkeit im Idealfall gleich Null ist. Bei 50 % nomineller Bedeckung mit 
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einer Atomlage ist die Rauigkeit maximal, d.h. die Intensität des RHEED Reflexes 
minimal. Es entstehen Intensitätsoszillationen oder RHEED Oszillationen ([76], [77], 
[78], [79]). Eine quantitative Analyse der RHEED Intensitäten ist jedoch schwierig, da 
dies einen hohen theoretischen Aufwand erfordert. Ansätze hierzu sind die 
kinematische Näherung ([80], [81], [82], [83], [84]), die allerdings Vielfachstreuung 
nicht mit berücksichtigt und von einer mittleren Oberflächenrauigkeit ausgeht, oder 
dynamische Theorien ([85], [86], [87]), bei denen die Vielfachstreuung mit einbezogen 
wird. Auch das Lösen der Schrödinger–Gleichung für den Streuprozess ist eine 
mögliche Betrachtungsweise des Problems ([88]). 
 
3.2.2 Beugung niederenergetischer Elektronen (LEED) 
 
Bei der Beugung niederenergetischer Elektronen wird die Probenoberfläche mit 
monochromatischen Elektronen mit kinetischen Energien zwischen etwa 40 eV und 
800 eV unter senkrechtem Einfall beschossen. Das entstehende Beugungsbild wird in 
Reflexion auf einem Leuchtschirm sichtbar gemacht. Zwischen Leuchtschirm, der auf 
Massenpotential liegt, und Probe wird im Allgemeinen ein Bremsgitter eingebaut, um 
die Streuung inelastischer Elektronen zu unterdrücken. Analog zur RHEED Methode 
sind die möglichen Streuvektoren gegeben durch: 
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Der direkte Reflex wird wiederum als (00) – Reflex bezeichnet, da h1 = h2 = 0 gilt. In 
3a

 - Richtung, d.h. senkrecht zur Oberfläche der Probe, ist ein beliebiges h3 möglich, 
was auch hier zu einer Entartung der Reflexe zu Stangen führt. Das auf dem 
Leuchtschirm sichtbare Beugungsgitter entspricht also einer Projektion der Ewaldkugel 
entlang der 3a

 - Richtung. Wird die Krümmung des Leuchtschirmes so gewählt, dass 
sie sich mit dem Radius der Ewaldkugel kompensiert, ist es also möglich, ein 
verzerrungsfreies Abbild des reziproken Raumes zu erhalten. Es ist mit LEED also 
möglich, die Oberflächensymmetrie einer Probe direkt abzubilden, was der Vorteil 
dieser Methode gegenüber RHEED ist. 
Eine Veränderung der Elektronenenergie führt zu einem veränderten Radius der 
Ewaldkugel. Die LEED Reflexe wandern auf den (00)–Reflex zu (für eine 
Vergrößerung der Energie) bzw. von ihm weg (bei Verkleinerung der 
Elektronenenergie). 
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Da bei den bei LEED verwendeten Elektronenenergien die de Broglie Wellenlänge der 
Elektronen sehr viel größer ist als die Gitterkonstante, sind im Allgemeinen nur relativ 
wenige Reflexe zu erkennen. So ist bei niedrigen – etwa 40 eV – Elektronenenergien 
nur der (00) – Reflex sichtbar, während bei hohen Energien um 500 eV Reflexe bis zur 
sechsten Ordnung beobachtet werden können. 
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3.3 Röntgenphotoelektronenspektroskopie (XPS) 
 
Die Röntgenphotoelektronenspektroskopie (XPS) ist eine oberflächensensitive 
Methode zur Bestimmung der chemischen Bindungszustände einer Probenoberfläche, 
wodurch Informationen über die elementare Zusammensetzung einer Oberfläche 
gewonnen werden können ([89], [93]). 
Die zu untersuchende Probe wird mit Photonen mit Energien im Röntgenbereich 
beschossen – häufig verwendet werden die Mg Kα (E = 1253,6 eV) oder die Al Kα 
(E = 1486,6 eV) Emissionslinien – um den inneren photoelektrischen Effekt 
auszunutzen. Das einfallende Photon überträgt seine Energie hυ an ein in einem 
Oberflächenatom gebundenes Elektron, welches die Probe verlassen kann (Abbildung 
3.4 c)). Die kinetische Energie Ekin des ausgelösten Elektrons beträgt 
 
 Sbinkin EhE Φ−−= ν . (3.7) 
 
Ebin ist hierbei die Bindungsenergie des Orbitals, aus dem das Elektron stammt, und ΦS 
die Austrittsarbeit der Probe. 
Zusätzlich werden bei der XPS Methode neben dem photoelektrischen Prozess durch 
die Relaxation der zurückgebliebenen Ionen in ihren energetisch günstigsten Zustand 
auch Augerelektronen ausgelöst. Dieser Augerprozess findet etwa 10-14 Sekunden nach 
dem photoelektrischen Prozess statt. Die energetischen Verhältnisse des 
Augerprozesses und des photoelektrischen Prozesses sind in Abbildung 3.4 
schematisch dargestellt. 
Bei der eigentlichen Augerelektronenspektroskopie (AES = Auger Electron 
Spectroscopy) wird mit einem Elektronenstrahl gearbeitet. Die auf der Probe 
eintreffenden Elektronen e- schlagen im Atom gebundene e- zum Beispiel aus der K–
Schale heraus (Abbildung 3.4 a)). Das entstandene Loch wird durch Herabfallen eines 
anderen Elektrons – hier aus der L1 Schale mittels eines strahlungslosen Übergangs 
wieder gefüllt. Die freigewordene Energie wird an ein drittes Elektron – in diesem 
Beispiel aus der L3 Schale – herausgeschlagen (Abbildung 3.4 b)). Dieses wird als 
Augerelektron bezeichnet. Beim Prozess der Augerelektronenspektroskopie wird das 
betroffene Atom also doppelt ionisiert. 
Zur energieaufgelösten Detektion der ausgelösten Elektronen wird vor den eigentlichen 
Detektor häufig ein CMA (engl.: Cylindrical Mirror Analyser) eingebracht. Zwischen 
zwei halbzylindrischen Platten wird bei diesem ein elektrisches Feld angelegt. Durch 
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die Variation dieses Feldes können immer nur Elektronen mit einer bestimmten 
kinetischen Energie den Halbzylinder durchlaufen und in den Detektor gelangen. Die 
Energieauflösung eines CMA liegt typischerweise im Bereich von ∆E/E = 2 %. 
 
 
 
 
 
Abbildung 3.4:  Energetische Verhältnisse im Atom bei AES beim 
Herausschlagen eines Elektrons (Abbildung 3.4 a)), und anschließendem 
Augerprozess (Abbildung 3.4 b)). Das Energieschema des photoelektrischen 
Effektes bei XPS ist in Abbildung 3.4 c) gezeigt. Der Augerprozess findet auch 
bei der XPS Methode statt. 
 
Die Oberflächensensitivität der Methode ist durch die Ausdringtiefe der emittierten 
Elektronen gegeben. Die Eindringtiefe von Photonen mit Energien im Röntgenbereich 
liegt bei einigen 10 µm, wohingegen die mittlere freie Weglänge der ausgelösten 
Elektronen, je nach ihrer kinetischen Energie, zwischen 4 Å (bei Ekin ≈ 10 eV) und 
50 Å (bei Ekin ≈ 1000 eV) liegt. Die Informationstiefe der XPS Methode liegt also bei 
etwa 5 nm. 
Der große Vorteil von XPS im Vergleich zu AES liegt in der hohen Sensitivität für 
chemische Bindungszustände, da bei AES hauptsächlich Elektronen aus den inneren 
Schalen ausgelöst werden, die im Allgemeinen kaum Abhängigkeiten von den 
chemischen Bindungszuständen zeigen. Des Weiteren liegt bei XPS das Niveau des 
Hintergrundes deutlich niedriger, da keine Primärelektronen – wie bei AES – benötigt 
werden, die ein zusätzliches Hintergrundsignal erzeugen können. 
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3.4 Mikrostrukturierung 
 
Dieser Abschnitt gibt einen kurzen Überblick über den Mikrostrukturierungsprozess der 
hergestellten Schichtsysteme, um die Möglichkeit zu schaffen, spinabhängigen 
Transport zu messen. Eine Möglichkeit liegt in einer Schattenmaskendeposition des 
Schichtsystems, wie sie auch teilweise im Rahmen dieser Arbeit angewendet wurde (s. 
auch Kapitel 5.2.2). Die limitierenden Faktoren sind zum einen in der Tunnelfläche A 
gegeben, da die hergestellten Schattenmasken mittels Laserschweißprozessen 
hergestellt worden sind, und daher die minimale laterale Ausdehnung in jeder 
Dimension auf etwa 100 µm begrenzt sind. Die im Rahmen dieser Arbeit mittels 
Schattenmaskendeposition hergestellten MTJs besitzen stets eine Tunnelfläche 
A = 150 ×150 µm2. Zum anderen ist eine Schattenmaskendeposition nicht möglich, 
wenn die Deposition bei hohen Substrattemperaturen T > 600 K durchzuführen sind, da 
die Schattenmasken hierdurch beschädigt werden. 
Heutzutage sind daher in der Halbleiterindustrie Mikrostrukturierungsprozesse durch 
Lithografie- und Ätzschritte etabliert ([90], [91]). Ein mögliches Verfahren, wie es im 
Rahmen dieser Arbeit angewendet worden ist, wird im Folgenden vorgestellt und 
diskutiert. Es sei darauf hingewiesen, dass in dieser Arbeit nur die prinzipielle 
Vorgehensweise beschrieben wird. Für eine detaillierte Beschreibung der 
Prozessparameter, der verwendeten Lacke und für eine detaillierte Diskussion der 
auftretenden Probleme sei auf [92] verwiesen. 
 
In Abbildung 3.5 wurde ein Beispielschichtsystem FM (blau) / Isolator (rot)/ FM 
(blau)/ Pufferschicht (grün) deponiert, wie es in MTJs genutzt werden kann (die in 
dieser Abbildung gegebene Farblegende gilt für sämtliche folgenden Abbildungen der 
Prozessbeschreibung). Nach der Deposition eines Negativlackes (Abbildung 3.5 a), 
magenta) wird in einem fotolithografischen Prozess die spätere Form der unteren 
Elektrode mittels UV-Licht Bestrahlung durch eine Maske (dunkelgrau) strukturiert 
(Abbildung 3.5 b)). Nach einer Entwicklung in einer Entwicklerlösung stellt sich die in 
Abbildung 3.5 c) abgebildete Struktur dar. 
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Abbildung 3.5:  Definition der unteren Elektrode beim Mikrostrukturierungs-
prozess. Nach Aufbringen einer Lackschicht (Abbildung 3.5 a)) wird diese 
durch eine Maske belichtet (Abbildung 3.5 b)) und danach entwickelt 
(Abbildung 3.5 c)). 
 
In einem folgenden Ar+ Ionen-Ätzschritt werden die freiliegenden Bereiche des 
Schichtsystems abgetragen (Abbildung 3.6 a)). Um eine gleichmäßige Abtragung und 
eine Redeposition von abgesputterten Atomen oder Clustern an den Seitenwänden zu 
verhindern, geschieht der Sputterprozess unter einem Einfallswinkel der Ar+ Ionen von 
45°. Die Probe wird hierbei gleichförmig um die Achse des Oberflächennormalen-
vektors gedreht. 
Das Entfernen des Resists wird mittels Ultraschallreinigung bei erhöhter Temperatur 
(70° C) in einer 1-Methyl-2-Pyrrolidon Lösung bewerkstelligt (Abbildung 3.6 b)). Das 
Schichtsystem liegt nun in die Form der unteren Elektrode strukturiert vor. 
Zur Definition der eigentlichen Tunnelflächen wird nun ein 500 nm dicker Negativ-
Elektronenstrahlresist (violett) aufgebracht. Die Dicke wurde deshalb so groß gewählt, 
um Probleme beim späteren Lift-Off Prozess zu vermeiden ([92]). Das Schreiben der 
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Tunnelstrukturen geschieht mit Hilfe eines Elektronenstrahlschreibers, der mit einem 
Elektronenstrahllithografiesystem ausgestattet ist (Abbildung 3.6 c)).  
 
 
 
Abbildung 3.6:  Mit Hilfe eines Ionenstrahl-Ätzschrittes wird das Schichtsystem 
an den unbelichteten Stellen abgetragen (Abbildung 3.6 a)) und der Lack 
anschließend entfernt (Abbildung 3.6 b)). Die Definition der Tunnelkontakte 
geschieht durch Aufbringen eines Negativ-Elektronenstrahlresists (Abbildung 
3.6 c)) und durch Entwicklung nach einem Elektronenstrahllithografieprozess 
(Abbildung 3.6 d)). Durch anschließendes Ar+ Ätzen wird die Struktur in das 
Schichtsystem übertragen (Abbildung 3.6 e)). 
 
Nach der Entwicklung ergibt sich das in Abbildung 3.6 d) dargestellte System. Mit 
Hilfe eines weiteren Ar+ Ionen-Ätzschrittes wird die Struktur des E-Beam-Resists in 
das Schichtsystem übertragen (Abbildung 3.6 e)). Auch hier wird wieder ein 
Einfallswinkel der Ar+ Ionen von 45° zur Probenoberfläche gewählt und die Probe 
während des Prozesses rotiert. Wichtig ist, dass die Ätztiefe so gewählt wird, dass die 
obere Elektrode vollständig abgetragen wird, um beim späteren Aufbringen der Au-
Kontaktschicht (s.u.) Kurzschlüsse mit der unteren Elektrode zu vermeiden. Auf der 
anderen Seite sollte eine zu große Ätztiefe vermieden werden, um die untere Elektrode 
nicht so weit auszudünnen, dass diese in späteren Transportmessungen einen zu hohen 
Widerstand besitzt. 
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Nach dem Ätzen der Kontakte wird eine etwa 60 nm dicke SiO2 Isolatorschicht mittels 
eines Sputterprozesses deponiert (Abbildung 3.7 a)). Hierdurch können die Zuleitungen 
der einzelnen Tunnelelemente voneinander getrennt werden. Die Enden der unteren 
Elektrode werden mit Hilfe eines Permanentmarkers abgedeckt, um zum späteren 
Kontaktieren freiliegende Kontaktflächen zu erhalten. 
Die Dicke der SiO2 Schicht wird so gewählt, dass zum einen die isolierende 
Eigenschaft zwischen der oberen und unteren Elektrode gewährleistet ist (da die untere 
Elektrode und der Kontakt der oberen Elektrode teilweise übereinander liegen, 
Abbildung 3.7 a), Draufsicht), zum anderen ein Lift-Off über den Tunnelkontakten 
noch möglich ist. 
 
 
Abbildung 3.7:  Durch das Aufbringen einer SiO2 Isolatorschicht (Abbildung 3.7 
a)) und anschließendem Lift-Off (Abbildung 3.7 b)) wird die Kontaktierungs-
möglichkeit der oberen Elektrode geschaffen. 
 
Der Lift-Off Prozess zum Freilegen der oberen Elektrode geschieht auf dieselbe Weise 
wie der Prozess beim Freilegen der unteren Elektrode mit dem Unterschied, dass in 
diesem Fall einige Stunden Ultraschallbad gebraucht werden, um den Kontakt zur 
oberen Elektrode freizulegen (Abbildung 3.7 b)). 
Nach dem Lift-Off wird jeder der Tunnelkontakte durch eine eigene Zuleitung 
kontaktiert. Hierzu wird ein Positivlack aufgebracht, und UV-Lithografie durch die in 
Abbildung 3.8 a) gezeigte Lackmaske durchgeführt. Anschließend wird die Probe 
entwickelt (Abbildung 3.8 b)). Als Kontaktpads werden eine 3 nm dicke Ta-Schicht 
und anschließend eine 50 nm dicke Au-Schicht mittels Sputtern deponiert. Der Ta-Film 
dient als Haftschicht der Au Kontaktelektrode. 
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Die Entfernung der Lackmaske geschieht mittels eines Ultraschall Lift-Offs in Aceton 
(Abbildung 3.8 d)). 
 
Abbildung 3.8:  Nach dem Aufbringen eines Positivlacks und der Belichtung mit 
Hilfe einer Lackmaske (Abbildung 3.8 a)) kann durch Entwicklung (Abbildung 
3.8 b)) die Kontaktierung der oberen Elektrode durchgeführt werden, die 
durch Deposition einer Au-Schicht bewerkstelligt wird (Abbildung 3.8 c)). Mit 
Hilfe eines Ultraschall Lift-Off werden die Lackmaske und das darauf 
befindliche Metall entfernt (Abbildung 3.8 d)). 
 
Auf einer realen Probe werden auf einem 10 × 5 mm2 großen Substrat mit dem 
gewünschten Schichtsystem etwa 42 MTJs auf der unteren Elektrode strukturiert und 
die oberen Elektroden parallel zueinander gelegt, so dass jedes einzelne MTJ eine 
eigene Zuleitung besitzt. Durch die gewählte Geometrie ist es also möglich, jedes 
strukturierte Tunnelelement mit der Vierpunktmethode zu kontaktieren. 
Zur Kontaktierung wurde eine Wire-Bonding Maschine der Firma Kulicke & Soffa zur 
Verfügung. Als Kontaktdraht wurde ein Al-Draht mit Durchmesser 25 µm verwendet. 
 
Detaillierte Erklärungen zu den einzelnen Prozessschritten werden in [92] eingehend 
diskutiert, und die Probleme analysiert. 
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4 Experimenteller Aufbau 
 
Sämtliche im Rahmen dieser Arbeit hergestellten Proben wurden in einer 
Ultrahochvakuum– (UHV = engl. Ultra High Vacuum) Multifunktionskammer 
hergestellt und analysiert. Im Folgenden wird auf den prinzipiellen Aufbau und die 
experimentellen Möglichkeiten dieser Kammer eingegangen. 
 
 
 
 
Abbildung 4.1:  Schematischer Aufbau des UHV Systems. Die experimentellen 
Möglichkeiten der einzelnen Kammern sind aufgelistet. 
 
In Abbildung 4.1 ist der schematische Aufbau der UHV Anlage skizziert. Das System 
besteht aus sechs einzelnen Kammern, die alle mit eigenen Pumpensystemen und 
Druckmesszellen ausgestattet sind und durch Ventile voneinander abgetrennt werden 
können, so dass jedes für sich ein autonomes Vakuumsystem darstellt. Die HTSL–
MBE (HTSL = HochTemperatur SupraLeiter) und die Metall–MBE sind für die 
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Probenpräparation konzipiert, für die Probenanalyse stehen die STM–Kammer und die 
Analysekammer zur Verfügung. Zum Einschleusen der Proben in das UHV–System ist 
eine Schleuse angekoppelt, die gleichzeitig als Oxidationskammer dient. Als zentrale 
Verbindungseinheit des Systems ist eine Transferkammer installiert, die es ermöglicht, 
Proben zwischen den einzelnen Modulen zu transferieren und somit eine geschlossene 
Infrastruktur im gesamten System bewerkstelligt, wodurch sämtliche in den beiden 
Produktionskammern hergestellten Proben in-situ in den Analysemodulen 
charakterisiert werden können. Im Folgenden werden die einzelnen Module genauer 
vorgestellt. Hierbei wird auf eine detaillierte Beschreibung der HTSL–MBE verzichtet, 
da diese für die Anfertigung dieser Arbeit keine Rolle spielte. Für nähere Informationen 
sei hier nur auf die folgenden Referenzen verwiesen ([94], [95]). 
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4.1 Metall MBE 
 
Die Metall MBE stellt die zentrale Einheit des Systems dar, da hier alle für diese Arbeit 
relevanten Proben hergestellt wurden. Der untere Teil der Kammer (eine schematische 
Aufsicht ist in Abbildung 4.2 dargestellt) wird als Quellenkammer bezeichnet. 
Die Quellenkammer ist in fünf Teilsegmente unterteilt, die durch Trennwände 
voneinander abgekoppelt sind, um eine thermische Isolation der einzelnen Segmente zu 
erreichen. Das größte Teilsegment (auf der rechten Seite der Kammerskizze in 
Abbildung 4.2) ist mit einem Doppelelektronenstrahlverdampfer der Firma 
Thermionics ausgerüstet. Beiden Verdampfern ist ein Kupferblock mit jeweils drei 
Tiegeln vorgelagert, so dass insgesamt sechs Materialien zur gleichen Zeit im UHV 
zum Wachstum bereitgehalten werden können. Der Aufdampfprozess geschieht durch 
Emission von Elektronen aus einem Filament, das zusätzlich zur Beschleunigung der 
emittierten Elektronen unter eine positive Hochspannung gesetzt wird. Dieser 
Elektronenstrahl wird durch Magnetfelder fokussiert und auf den jeweils vor dem 
Filament liegenden Tiegel geschossen. Hierdurch können lokal im Tiegel Temperaturen 
von bis zu 3000°C erzeugt werden, was das Verdampfen von Materialien mit hohem 
Schmelzpunkt (wie zum Beispiel, W, Ta oder Mo) ermöglicht. 
Beide Elektronenstrahlverdampfer (ESV) werden durch ein Hochspannungsnetzteil 
(max. 10 kV, 6 A) versorgt, jeder ist separat regelbar. 
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Abbildung 4.2:  Schematischer Aufbau der Quellenkammer, Aufsicht auf das 
Verdampfersystem. 
 
Die anderen vier Teilsegmente sind für eine Installation von Effusionszellen 
vorgesehen. Derzeit sind zwei Hochtemperaturverdampferzellen der Firma EPI 
installiert. Durch einen Regelkreis mit Hilfe von zwei Eurotherm 
Temperatursteuergeräten ist es möglich, die Temperatur in den Effusionszellen mit 
einer Genauigkeit von ± 0,1°C zu regeln, was sehr konstante Aufdampfraten 
ermöglicht. Durch die maximale Arbeitstemperatur von Tmax = 2050°C können sowohl 
Edelmetalle, wie Au, Ar oder Cu, als auch Übergangsmetalle, wie Fe, Co oder Ni, 
deponiert werden. 
Im oberen Teil der MBE Kammer, auch Substratkammer genannt, befinden sich die 
Schichtdickenmessgeräte, der Probenmanipulator, ein in-situ Magnet und ein in-situ 
RHEED Aufbau, der kristallografische Analysen der Oberfläche während des 
Wachstums erlaubt (siehe auch Kapitel 3.2). Der schematische Aufbau der 
Substratkammer ist in Abbildung 4.3 skizziert. 
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Abbildung 4.3:  Schematischer Aufbau der Substratkammer. 
 
Der zentrale Teil der Kammer ist der Probenmanipulator, in den mit Hilfe eines 
Greifarmes die Proben transferiert und fixiert werden können (Position 1). Durch 
Rotieren des Manipulatorarms wird die Aufdampfposition angefahren (Position 2), in 
der sowohl die Schichtdeposition stattfindet als auch in-situ RHEED und MOKE 
Messungen oder das Anlegen eines magnetischen Feldes während des Wachstums 
möglich sind. Des Weiteren ist der Manipulator mit einem Heizfilament ausgestattet, 
mit welchem bei Unterstützung durch eine angelegte Hochspannung die Proben bis zu 
einer Temperatur von T = 800°C geheizt werden können. 
Zum Wachstum ternärer Verbindungen wurden im Rahmen dieser Arbeit drei 
eigenständige Schichtdickenmessgeräte installiert, die so angebracht sind, dass sie 
jeweils nur von einer Quelle (ESV 1, ESV 2 oder einer der Effusionszellen) bedampft 
werden können. Es ist somit möglich, während des Depositionsprozesses die Raten der 
einzelnen Materialien separat bestimmen zu können, was die Deposition von binären 
oder ternären Verbindungen mit hoher Präzision ermöglicht. Für eine exakte Kontrolle 
der Aufdampfraten wurde eine Computersteuerung auf Basis von Labview in das 
Aufdampfsystem integriert. 
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4.2 Analysekammer 
 
Die Analysekammer dient zur Untersuchung der hergestellten Proben auf ihre 
Oberflächenbeschaffenheit. Hierzu stehen experimentelle Methoden wie LEED, AES, 
XPS, sowie eine rasterbare Sputterkanone, eine rasterbare Elektronenkanone, ein 
Szintillator und ein sphärischer Energieanalysator zur Verfügung. Ein Foto der 
Analysekammer ist in Abbildung 4.4 gezeigt. 
 
 
 
 
Abbildung 4.4:  Foto in die Analysekammer. Gezeigt ist die Anordnung der 
experimentellen Aufbauten und des Probenmanipulators. 
 
Die Sputterkanone ist im Bild nicht sichtbar, da sie durch die Elektronenkanone 
verdeckt wird. Auch durch die Elektronenkanone verdeckt werden der Greifarm und 
die Halterung der Parkpositionen. 
Durch gleichzeitigen Einsatz der rasterbaren Elektronenkanone und des 
Energieanalysators ist durch die ausgelösten Augerelektronen eine lokale Analyse der 
chemischen Zusammensetzung der Oberfläche einer Probe möglich. Durch zusätzlichen 
Einsatz der Sputterkanone besteht die Möglichkeit, sogenannte Tiefenprofilanalysen, 
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d.h. eine lokale chemische Analyse in Abhängigkeit von der Schichttiefe, 
durchzuführen. Auch eine Abbildung der Oberflächenbeschaffenheit ist durch den 
kombinierten Einsatz der rasterbaren Elektronenkanone und des Szintillators möglich. 
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4.3 STM Kammer 
 
Die STM Kammer wurde im Rahmen einer Diplomarbeit von A. Rosenberger 
konzipiert und aufgebaut ([96]). Sie ist so konstruiert, dass sie vom restlichen UHV 
System mechanisch abgekoppelt werden kann, um mögliche Einflüsse durch 
Vibrationen der Pumpen der anderen Kammern während einer Messung ausschließen 
zu können. Der Aufbau der Kammer ist in Abbildung 4.5 gezeigt. 
 
 
 
Abbildung 4.5:  Foto der STM Kammer durch das Sichtfenster. Im Vordergrund 
ist das STM selber zu sehen, im Hintergrund die Aufbauten zum Proben– 
und Spitzentransfer. 
 
Mit dem Wobble Stick (1) werden die Proben aus der Transferkammer auf den 
Probenteller transferiert, wo sie auf einem Triple–Helix–Teller installiert werden 
können, der dann mit Hilfe des Transportarms auf dem STM abgesetzt wird. 
Das STM selber ist ein von K. Besocke entworfenes „Beetle“ –STM ([97]). Es besteht 
aus insgesamt vier Piezoelementen, von denen drei in einer Dreiecksstruktur 
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angeordnet sind. Auf diesen wird der Triple–Helix–Teller abgesetzt. Durch Anlegen 
von Sägezahnspannungen an die Piezoelemente in einer definierten Polung kann die 
Probe somit in beliebige Richtungen bewegt oder gedreht werden. Durch Rotation des 
Triple–Helix–Tellers kann zum Beispiel eine Grobannäherung der Probe an die Spitze 
durchgeführt werden. Die STM Spitze sitzt auf dem vierten Piezoelement, welches 
zentral zwischen den anderen drei installiert ist. Hiermit werden die Feinannäherung 
und die Scanbewegungen der Spitze in drei Dimensionen ausgeführt. 
Eine detailliertere Beschreibung der STM Kammer, der Funktionsweise des STM und 
der Herstellung der STM Spitzen ist in den folgenden Referenzen zu finden ([98], [99]). 
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4.4 Schleuse und Oxidationskammer 
 
Zum Einschleusen von Proben in das UHV System ist eine Schleuse installiert, die 
gleichzeitig als Oxidationskammer benutzt werden kann. Die Funktion als Schleuse 
wird durch eine integrierte Kammertür realisiert, durch die ein schnelles Einbauen von 
Proben in das Vakuumsystem gewährleistet wird. Eine Turbomolekularpumpe 
evakuiert das Schleusenvolumen innerhalb von etwa 60 min auf einen Basisdruck von 
5 × 10-7 mbar, d.h. eine eingeschleuste Probe kann nach etwa einer Stunde Pumpzeit in 
die Transferkammer und somit in das UHV System transferiert werden. 
Um die Kammer als Oxidationskammer nutzen zu können, sind ein Regelkreislauf der 
Firma MKS und zur UV–Licht unterstützten Oxidation eine UV Excimer Lampe der 
Firma Ushio mit einer Wellenlänge von  = 173 nm installiert worden. Ein Foto des 
Aufbaus ist in Abbildung 4.6 gezeigt. Über ein stufenlos regelbares Ventil (1) wird 
Sauerstoff in die Schleuse eingelassen. Der entstehende Sauerstoff Partialdruck wird 
mit einem Baratron (2) der Firma MKS gemessen. Über einen Regelkreis kann somit 
stufenlos ein Sauerstoffpartialdruck zwischen etwa 0,5 mbar und 1 bar 
(Atmosphärendruck) eingestellt werden. Um eine Korrosion der Turbomolekularpumpe 
(im Bild nicht zu sehen) während des Oxidationsprozesses durch das hierbei 
entstehende Ozon zu verhindern, wird diese während des Oxidationsprozesses über das 
Ventil (3) von der Kammer abgekoppelt. 
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Abbildung 4.6:  Foto der Schleuse und Oxidationskammer. Im Vordergrund ist 
die Schleusentür zu sehen. Auf der Kammer installiert sind der 
Sauerstoffregelkreislauf (Einlassventil (1) und Druckmesser (2)) und die 
UV Excimer Lampe (5). Während der Oxidation wird die Kammer von 
einer Membranpumpe evakuiert, die an das Ventil (4) angeschlossen ist, 
während die ansonsten aktive Turbomolekularpumpe durch das Ventil (3) 
von der Kammer abgekoppelt wird. 
 
Die Evakuierung des korrosiven Ozons und des Sauerstoffs geschieht über eine ölfreie 
Membranpumpe, die an das Ventil (4) angeschlossen ist. 
Die UV Excimer Lampe selber (5) ist ex-situ über ein spezielles Quarzglasfenster, das 
einen Transmissionskoeffizienten t  1 für obige Wellenlänge besitzt, an die 
Oxidationskammer angekoppelt. Unter dem Anschlussflansch entsteht somit in der 
Kammer ein direkter Fokus des eingestrahlten UV–Lichts. Durch Verschieben der 
Probenposition direkt unter oder neben den Flansch kann somit eine direkte oder 
indirekte Einstrahlung von UV–Licht während eines Oxidationsprozesses erreicht 
werden. 
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5 Ergebnisse und Diskussion 
5.1 Epitaktische Tunnelelemente basierend auf Fe (110) Elektroden 
 
5.1.1 Motivation 
 
Zum besseren Verständnis des spinabhängigen Tunnelprozesses wurden in den letzten 
Jahren zunehmend komplexere theoretische Modelle zur Erklärung des TMR 
entwickelt. Da eine reine Beschreibung des Effektes nur durch Einbeziehung der 
Barrierenhöhe, der Barrierendicke und der Spinpolarisation unzureichend ist, und eine 
Betrachtung amorpher oder polykristalliner Schichtsysteme zu komplex ist, besteht 
sowohl theoretisch als auch experimentell ein wachsendes Interesse an epitaktischen 
bzw. texturierten Tunnelsystemen. Für Fe(001) / MgO(001) / FeCo wurden bereits 
TMR Werte bis zu 120 % bei RT nachgewiesen ([100], [101]). Durch bestimmte 
Legierungen von Fe und Co und anschließende Temperschritte kann ein TMR bis zu 
220 % bei RT gezeigt werden ([101], [102]). 
In Kapitel 2.2 wurden Monte–Carlo Simulationen von Butler et al. am System 
Fe(100) / MgO(100) / Fe(100) vorgestellt ([25]). Für die Fe(100) Orientierung werden 
theoretisch TMR Werte von >1000 % vorhergesagt ([103]). Experimentell wurden 
kürzlich TMR Werte bis zu 70 % bei RT gefunden ([104]). Der Unterschied zu den 
theoretisch vorhergesagten Werten wird auf die Existenz einer FeO Schicht an der 
Grenzfläche zwischen Fe und MgO zurückgeführt, die mit Hilfe von 
Röntgenstreuexperimenten (XRD = X-Ray Diffraction) nachgewiesen werden kann 
([105]). Das Einfügen von Sauerstoffbindungen an der Grenzfläche zwischen 
Isolatorbarriere und ferromagnetischer Elektrode kann großen Einfluss auf die 
magnetischen Momente pro Atom und die Dipolmomente des FM haben. So wird für 
Rechnungen am Schichtsystem Co(111) / Al2O3(0001) eine Reduktion des 
magnetischen Momentes pro Atom von 1,68 µB auf 1,15 µB für die Co Atome an der 
Grenzfläche zur Barriere gefunden, wenn ein Übergang von einer Al–terminierten zu 
einer O–terminierten Grenzfläche vollzogen wird ([106]). Im Schichtsystem 
Fe(001) /MgO(001) / Fe(001) zeigen TDOS Berechnungen eine Reduktion der 
Transmissionswahrscheinlichkeit der Majoritätsladungsträger um etwa eine 
Größenordnung bei Einfügen einer ML FeO an der Grenzfläche FM / Barriere ([107]). 
 
Durch die zunehmende Bedeutung der epitaktischen Schichtsysteme im Bereich der 
MTJs und durch die Vorarbeiten in Theorie und Experiment an auf Fe(100) Elektroden 
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basierenden Tunnelelementen war für diese Arbeit die Motivation gegeben, den 
Einfluss der Orientierung der Einheitszelle des Fe Gitters zu prüfen. Daher wurden 
Studien zum Wachstum und zu den Transporteigenschaften eines Fe / MgO / Fe 
Schichtsystems basierend auf Fe(110) Elektroden durchgeführt. Die Motivation, MTJs 
mit Fe(110) Elektroden zu wachsen, ist durch spinaufgelöste PES Messungen gegeben, 
bei denen bei Raumtemperatur eine Spinpolarisation von – 80 % bei der Fermi-Energie 
EF nachgewiesen worden ist ([108]). 
 
 
 
 
Abbildung 5.1:  Spinaufgelöste PES Messung an Fe(110) / W(110). Links 
dargestellt sind die Intensitäten für die Majoritätsladungsträger (hellgraue 
Dreiecke) und die Minoritätsladungsträger (dunkelgraue Dreiecke), die sich 
zur Gesamtintensität (Kreise) addieren. Die rechte Seite zeigt die daraus 
ermittelte Spinpolarisation, die bei EF bei – 80 % liegt ([109], [110]). 
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In Abbildung 5.1 sind spinpolarisierte PES Messungen an Fe(110) Filmen gezeigt, die 
auf einem W(110) Einkristall deponiert wurden ([109], [110]). Die Spektren wurden bei 
Raumtemperatur mit unpolarisiertem Licht unter einem Einfallswinkel von 60° und 
senkrechter Emission durchgeführt. 
Auf der linken Seite sind die Intensitäten der Valenzbänder der Majoritätsladungsträger 
(hellgraue Dreiecke) und der Minoritätsladungsträger (dunkelgraue Dreiecke) 
dargestellt. Die Summe aus beiden Spinkanälen ergibt die Gesamtintensität (schwarze 
Kreise) des Spektrums. Die sich aus dieser Messung ergebende Spinpolarisation hat 
einen Wert von + 80 % bei einer Bindungsenergie von 1,5 eV. Bei der Fermienergie EF 
wird ein Wert von – 80 % gemessen, was in guter Übereinstimmung mit der Literatur 
ist ([108], [111]). 
 
5.1.2 Wachstum von Fe(110) / MgO(111) / Fe(110) Schichtsystemen 
 
Das Wachstum von epitaktischen Fe Filmen ist hauptsächlich aus Studien auf 
einkristallinen Wolfram oder Molybdän Substraten bekannt ([112]). Diese Einkristalle 
sind allerdings zum Einsatz als Substrate für Schichtsysteme zur Anwendung in 
magnetischen Tunnelstrukturen ungeeignet, da die Präparation von Einkristallen stets 
aufwendig ist, und da Einkristalle auch aus Kostengründen nicht für eine Anwendung 
in Frage kommen. 
 
Das Wachstum von epitaktischen Mo(110) Filmen wurde von Fruchart et al. auf 
Al2O3(11-20) Substraten mittel gepulster Laserdeposition (PLD = Pulsed Laser 
Deposition) gezeigt ([113]). RHEED Untersuchungen zeigen hierbei ein 3D Wachstum 
bei einer Wachstumstemperatur von T = 800°C. 
Im Vorfeld dieser Arbeit durchgeführte Experimente zeigen ein epitaktisches 
Wachstum von Mo(110) Filmen auf Al2O3(11-20) Substraten mittels MBE bei einer 
Substrattemperatur während des Wachstums von T = 700°C ([99], [114]). Ein 
anschließendes Wachstum von epitaktischen Fe(110) Filmen wurde bei 
Substrattemperaturen von T = 340°C durchgeführt. Mittels RHEED wurden die 
relativen in-plane Richtungen im Verhältnis zu den in-plane Achsen des Substrates 
bestimmt, um für eine spätere Anwendung in MTJs Elemente definiert entlang der 
magnetisch leichten bzw. harten Achsen strukturieren zu können. 
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5.1.2.1 Wachstum der unteren Fe(110) Elektrode 
 
In dieser Studie wurde eine Optimierung des Fe(110) Wachstums durchgeführt. Es 
zeigt sich, dass das Wachstum bei RT auf Mo(110) mit einem anschließenden 
Temperschritt zu glatteren Filmen führt. Eine typische RHEED Messung eines 25 nm 
dicken Fe(110) Filmes ist in Abbildung 5.2 gezeigt. Die Messung wurde unter einem 
flachen (zwischen 1° und 5°) Einfallswinkel des Elektronenstrahls zur Oberfläche bei 
einer Elektronenenergie Eel = 35 keV durchgeführt. In Abbildung 5.2 a) liegt dieser 
parallel zur in-plane [001]-Richtung der Fe(110) Schicht, in Abbildung 5.2 b) senkrecht 
hierzu, also parallel zur [1-10] in-plane Achse des Fe(110) Films. In beiden Fällen ist 
eine zweizählige Symmetrie der Reflexe zu sehen, was auf eine (110)-Oberflächen-
orientierung einer bcc Einheitszelle schließen lässt. Es ist eine Überlagerung eines 2D- 
und eines 3D-Anteils zu erkennen, was auf das Vorhandensein von Stufen auf der 
Oberfläche zurückzuführen ist. 
In Abbildung 5.2 b) sind zwischen den Hauptreflexen (1) dunklere Zwischenreflexe (2) 
zu erkennen, die auf eine 2 x 1 Überstruktur entlang der [001] in-plane Richtung der 
Oberfläche hindeuten. 
Bei Betrachten des Verhältnisses der Spotabstände d1 und d2 in den RHEED Bildern, 
die dem Seitenverhältnis der atomaren Abstände in der [001]- bzw. [1-10]-Richtung im 
realen Raum entsprechen, ist eine Abweichung von etwa 7,8 % im Verhältnis zur 
relaxierten Fe Einheitszelle zu beobachten. Die Einheitszellen sind entlang der [1-10]-
Richtung gestaucht, was durch eine anisotrope Spannungsrelaxation beim Wachstum 
zustande kommen kann. Diese kann zu einem Spannungsabbau entlang der [001] in-
plane Richtung in Form von Stufenkanten oder Versetzungsfehlern an der Oberfläche 
führen (s. auch Abbildung 5.3 b)). 
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Abbildung 5.2:  RHEED (Abbildung 5.2 a) und b)) und LEED (Abbildung 5.2 c)) 
Aufnahmen von 25 nm Fe(110) / 20 nm Mo(110) / Al2O3(11-20). Der 
einfallende Elektronenstrahl liegt parallel zur in-plane [001]-Richtung 
(Abbildung 5.2 a)) bzw. zur in-plane [1-10]-Richtung (Abbildung 5.2 b)) der 
Oberfläche. Zu sehen ist eine Überlagerung aus 2D- und 3D-Anteilen, was auf 
eine epitaktische, leicht gestufte Oberfläche schließen lässt. LEED zeigt die 
typische Symmetrie für eine (110) Oberfläche der bcc Einheitszelle. 
 
 
Die (110) Orientierung der Oberfläche wird durch LEED Aufnahmen bestätigt 
(Abbildung 5.2 c)). Gezeigt ist eine Aufnahme bei einer Elektronenenergie Eel von 
90 eV. Zu sehen ist die typische zweizählige Symmetrie der (110) Oberfläche einer bcc 
Einheitszelle. 
Zur weiteren Analyse der topografischen Eigenschaften wurden STM Messungen 
durchgeführt. In Abbildung 5.3 ist eine typische STM Aufnahme eines 25 nm dicken 
Fe(110) Filmes gezeigt. Die Aufnahmen wurden im CCM mit einer angelegten 
Tunnelspannung It = 0,30 V und einem Tunnelstrom von It = 0,12 nA durchgeführt. 
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Abbildung 5.3:  STM Aufnahmen eines 25 nm dicken Fe(110) Films. Es bilden 
sich atomar glatte Terrassen aus, die durch parallel zur [001] in-plane 
Richtung liegende, atomar hohe Stufenkanten voneinander getrennt sind 
(Abbildung 5.3 a)). Eine genauere Betrachtung zeigt auch die aus RHEED 
Experimenten zu erwartenden Grenzflächenversetzungen (2, Abbildung 5.3 
b)). 
 
 
In Abbildung 5.3 a) ist ein 200 × 200 nm2 großer Ausschnitt abgebildet. Es ist eine 
gestufte Oberfläche zu erkennen, die Terrassen mit Stufenkanten mit einer 
Vorzugsorientierung parallel zur [001] in-plane Richtung zeigt. Die Breite dieser 
Terrassen beträgt im Mittel etwa 40 nm. Auf größeren Skalen (hier nicht gezeigt) ist 
ersichtlich, dass die mittlere Länge zu etwa 500 nm bestimmt werden kann. Die 
Terrassen selber sind atomar glatt, und durch Stufenkanten der Höhe 2,05 Å 
voneinander vertikal getrennt (siehe auch unten Abbildung 5.4 a)), was in guter 
Überstimmung mit dem theoretischen Gitterebenenabstand der Fe(110) Oberfläche 
(2,025 Å für die relaxierte Volumeneinheitszelle) liegt. Die Stufen sind also atomar 
hoch. Auf der angegebenen Größenskala sind sechs atomare Stufen zu erkennen, es 
liegt also eine Peak-to-Peak Rauhigkeit von 12,3 Å vor. 
Bei einem Zoomen auf eine Terrasse sind an der Oberfläche neben den Stufenkanten 
(1) auch Grenzflächenversetzungen (2) entlang der [001] in-plane Richtung zu 
erkennen (Abbildung 5.3 b)), auf deren Existenz auch schon aus den RHEED 
Messungen geschlossen werden konnte (s.o.). 
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5.1.2.2 Wachstum der MgO(111) Tunnelbarriere 
 
Ausgehend von den oben beschriebenen Eigenschaften der Fe(110) Oberfläche wird 
nun auf Untersuchungen des Wachstums der Tunnelbarriere eingegangen. Als 
Barrierenmaterial wurde MgO gewählt, da mit diesem Schichtsystem sowohl schon 
experimentelle Arbeiten als auch theoretische Rechnungen basierend auf Fe(100) 
Elektroden durchgeführt worden sind. 
MgO besitzt eine NaCl Struktur mit einem Gitterparameter aMgO = 4,20 Å. Im 
Vergleich zu Al2O3 mit einer deutlich komplexeren Einheitszelle ist also durch eine 
kleinere Gitterfehlanpassung zu Fe(110) Oberflächen ein besseres epitaktisches 
Wachstum zu erwarten. 
Das Wachstum von MgO in dieser Arbeit wurde mittels MBE bewerkstelligt. Hierbei 
wurde mit Hilfe eines Elektronenstrahlverdampfers der Film direkt aus MgO 
Volumenmaterial bei RT (Substrattemperatur) deponiert. 
Das Wachstum dünner MgO Filme im Submonolagenregime wurde mittels STM 
untersucht. Ein 50 × 50 nm2 großer Ausschnitt der reinen Fe(110) Oberfläche nach dem 
Temperschritt ist in Abbildung 5.4 a) noch einmal gezeigt. Zu sehen sind zwei durch 
eine Stufenkante getrennte Terrassen. Das Linienprofil entlang der Linie A über die 
Stufenkante bestätigt die bereits genannte Stufenhöhe von 2,05 Å. 
 
Ein 50 × 50 nm2 großer Ausschnitt der Fe(110) Oberfläche nach der Deposition von 
nominell 0,3 Å MgO bei RT ist in Abbildung 5.4 b) gezeigt. Die STM Aufnahme 
wurde wieder im CCM bei einer Tunnelspannung Ut = 1,25 V und einem Tunnelstrom 
It = 0,12 nA aufgenommen. Es ist deutlich die Bildung von MgO Inseln (weiße 
Flächen) zu erkennen. Bei einer Betrachtung der offenen Bereiche des Fe(110) Films ist 
in Form von dunklen Flecken ein klarer Einfluss des MgO Wachstums auf den 
magnetischen Film zu erkennen. Eine Profilanalyse mittels eines Linienscans entlang 
der Linie B zeigt, dass die dunklen Flecken Löcher mit einer Tiefe von etwa 0,4 Å sind, 
was ungefähr 20 % der Dicke einer Atomlage entspricht. Es kann also kein atomarer 
Austausch oder eine Desorption von Fe(110) Atomen vorliegen. Es kann geschlossen 
werden, dass der Einfluss auf die Fe(110) Oberfläche durch eine Wechselwirkung 
zwischen den Sauerstoffatomen und den Fe Atomen zustande kommt. Eine 
Wechselwirkung zwischen Fe und Mg an diesen Stellen kann ausgeschlossen werden, 
da die Mg Atome durch ihren leitenden Charakter als aufgewachsene Inseln, d.h. als 
helle Flecken, erscheinen müssten. AES Messungen (hier nicht gezeigt) deuten auf eine 
Fe–O Bildung hin, was auch in der Literatur häufig für diese Grenzfläche gefunden 
wird ([105], [107]). 
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Weiteres Wachstum von MgO über 0,3 Å hinaus führt zu einer granularen Struktur mit 
einer durchschnittlichen Korngröße von etwa 5 Å, die ab einer nominellen Schichtdicke 
von 10 Å erreicht wird. Abbildung 5.4 c) zeigt einen 200 × 200 nm2 großen Ausschnitt 
eines MgO Films mit einer nominellen Bedeckung von 20 Å. Die Bildung von Körnern 
ist deutlich zu erkennen. Die Peak-to-Peak Rauhigkeit beträgt 14 Å. Der MgO Film 
scheint jedoch bereits vollständig den Fe(110) Film zu bedecken, da zur Aufnahme des 
in Abbildung 5.4 c) gezeigten STM Bildes eine Tunnelspannung Ut =3,5 V angelegt 
werden musste, um das isolierende MgO durchtunneln zu können. 
Die (111) Oberflächenorientierung wurde mittels LEED Messungen nachgewiesen. In 
Abbildung 5.4 d) ist ein typisches LEED Beugungsgitter eines 5 nm dicken MgO(111) 
Films dargestellt. Es ist eine deutliche sechszählige Symmetrie zu erkennen. Die 
Reflexe entlang der Linien A und B können durch geometrische Rekonstruktion der 
Periodizität der Einheitszelle zugeordnet werden. Für eine (111) Oberflächen-
orientierung einer kubischen fcc Einheitszelle gilt 3=A
B
. Aus dem gezeigten LEED 
Bild wird das Verhältnis zu 1,72 bestimmt. Der Fehler zum theoretischen Wert beträgt 
etwa 0,7 % und ist wahrscheinlich in den Aufnahmen (durch begrenzte Auflösung) 
selber zu suchen. Es kann also auf einen [111] orientierten Oberflächennormalenvektor 
geschlossen werden. 
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Abbildung 5.4:  STM Studie des MgO Wachstums auf Fe(110). Die reine Fe(110) 
Oberfläche zeigt atomar hohe Stufen (Abbildung 5.4 a)). Bereits nach nominell 
0,3 Å MgO Deposition zeigt sich ein deutlicher Einfluss auf die Fe(110) 
Oberfläche (dunkle Flecken) durch die Bildung von Fe–O Bindungen 
(Abbildung 5.4 b)). Nach einer nominellen Schichtdicke von 20 Å MgO bildet 
sich eine granulare MgO Struktur mit einer Korngröße von etwa 5 nm und 
einer Peak-to-Peak Rauhigkeit von etwa 14 Å Abbildung 5.4 c)). Eine (111) 
Orientierung der MgO Oberfläche kann mittels LEED Messungen 
nachgewiesen werden (Abbildung 5.4 d)). Es ist eine klare sechszählige 
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Symmetrie zu erkennen, das Seitenverhältnis der Seiten B / A kann zu 1,72 
bestimmt werden. 
 
Durch RHEED Experimente mit einem aus verschiedenen Richtungen einfallenden 
Elektronenstrahl können die MgO(111) und die Fe(110) in-plane Orientierungen 
miteinander in Bezug gesetzt werden. Ein aus dieser Analyse resultierendes 
Wachstumsmodell ist in Abbildung 5.5 dargestellt. 
 
 
 
Abbildung 5.5:  Wachstumsmodell von MgO(111) / Fe(110). Die in-plane 
Richtungen von Fe(110) (schwarze Atome, schwarze Richtungsvektoren) und 
des aufgewachsenen MgO(111) Films (gelbe Atome = Mg, rote Atome = O, 
rote Richtungsvektoren) wurden mittels RHEED Experimenten zueinander in 
Bezug gesetzt. Die Richtungen 1 und 2 des einfallenden Elektronenstrahls sind 
durch die Pfeile symbolisiert. 
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Der Fe(110) Film ist durch die schwarzen Atome symbolisiert, wobei die Atome mit 
der schwarzweißen Schraffur die Grenzfläche des Fe(110) zur Tunnelbarriere 
darstellen. Der Sauerstoff ist durch die großen roten Atome symbolisiert und das 
Magnesium durch die kleinen gelben. In der Abbildung sind jeweils die relaxierten 
Einheitszellen des jeweiligen Gitters dargestellt, d.h. wachstumsbedingte 
Verspannungen oder Gitterfehlstellen sind in dieser Skizze nicht berücksichtigt. 
Der Übergang der Fe(110) in die MgO(111) Struktur geschieht während der Deposition 
über einen ungeordneten Zustand. In RHEED Messungen ist dies durch ein 
Verschwinden der Fe Reflexe nach einer nominellen MgO Schichtdicke von 2-3 Å 
ersichtlich. Die eigentliche Struktur der MgO RHEED Reflexe ist erst nach Deposition 
von nominell 20 Å erkennbar. Eine weitere Veränderung der Lage oder der 
Intensitätsverteilung der RHEED Reflexe konnte in keiner Probe beobachtet werden. 
Daher sind die folgenden Bilder stets bei einer nominellen MgO Schichtdicke von 
tMgO = 5 nm aufgenommen worden. 
Das Wachstum geschieht nach dem Modell von Nishiyama-Wassermann ([115], [116]), 
welches die Verhältnisse beim Aufbringen einer sechszähligen auf eine vierzählige 
Symmetrie beschreibt. Hierbei gibt es zwei verschiedene mögliche in-plane 
Orientierungen. In diesem speziellen System liegt mit Fe(110) eine zweizählige 
Oberfläche vor. Die MgO [1-21]-Richtung des MgO(111) Films liegen parallel zur 
[001] in-plane Richtung des Fe(110). Bestimmt werden kann dies durch ein RHEED 
Experiment mit einfallendem Elektronenstrahl entlang der Richtung 1. Das sich 
ergebende RHEED Bild ist in Abbildung 5.6 a) gezeigt. Es liegt eine Struktur mit 
klaren 3D Anteilen vor. Die Stangen im reziproken Raum, die ein 2D Wachstum 
symbolisieren, sind nur ansatzweise zu erkennen. Durch die ovale Form der Reflexe 
kann wieder auf eine abgestufte Oberfläche geschlossen werden. Jedoch ist aus den 
STM Messungen ersichtlich, dass in diesem Fall eher eine granulare Struktur entsteht, 
und nicht, wie bei der reinen Fe(110) Oberfläche, eine Terrassenstruktur. Bei einer 
Rotation der Probe um 60° in-plane ergibt sich ein gleichartiges RHEED Bild. 
Abbildung 5.6 b) zeigt ein RHEED Bild eines Experiments mit einfallendem 
Elektronenstrahl entlang der in-plane [11-2] Richtung. Die aus den LEED Messungen 
gefundene sechszählige Symmetrie kann also auch hier bestätigt werden. Durch 
Simulation der Bilder mit Hilfe des Kristallografieprogramms CaRIne kann die aus den 
Experimenten gefundene Symmetrie der Reflexe rekonstruiert werden (Abbildung 
5.6c)). Auch hier wird durch die Übereinstimmung mit dem Experiment das 
Inselwachstum klar ersichtlich, da mittels CaRIne ein 3D Streuprozess errechnet wird, 
und die Streuung an einer glatten Oberfläche nicht simuliert werden kann. 
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Abbildung 5.6:  RHEED Experiment beim Wachstum von MgO(111) / Fe(110). 
Bilder mit einfallendem Elektronenstrahl entlang der in-plane [1-21]- 
(Abbildung 5.6 a) und der 60° hierzu verdrehten [11-2]-Richtung (Abbildung 
5.6 b)) ergeben gleichartige Reflexsymmetrien, was die Sechszähligkeit der 
Oberfläche unterstreicht. Die Strukturen können durch Simulationen 
rekonstruiert werden (Abbildung 5.6 c)). 
 
Entlang der ansatzweise erkennbaren Stangen senkrecht zum Horizont sind zwischen 
den Hauptreflexen Zwischenreflexe mit niedriger Intensität zu erkennen, die auf eine 
Überstruktur senkrecht zur Oberfläche schließen lassen, d.h. der Abstand der 
Oberfläche zur zweiten Gitterebene kann durch strukturelle Defekte verändert sein. 
Dies ist auf wachstumsbedingte Defekte oder Fehlstellen zum Spannungsabbau im 
MgO Gitter zurückzuführen. 
Des Weiteren sind in beiden RHEED Aufnahmen (Abbildung 5.6 a) und b)) 
Schwankungen in den Intensitäten der RHEED Reflexe zu erkennen, die in allen 
deponierten Proben in gleicher Weise auftraten und eine starke Abhängigkeit von der 
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Einfallsrichtung des Elektronenstrahls aufweisen, während die Struktur selber für 
kleine Winkeländerungen unbeeinflusst bleibt. Die Intensitätsverteilung kann 
womöglich auf die Bildung von anisotropen Inseln in der obersten offenen Atomlage 
zurückgeführt werden, allerdings ist eine quantitative Analyse schwierig. 
 
5.1.2.3 Wachstum der oberen Fe(110) Elektrode 
 
Für das Wachstum der zweiten Elektrode hat sich wieder ein Fe(110) Wachstum bei 
Raumtemperatur mit einem anschließenden Temperschritt bei T = 600 K etabliert. 
Nach der Deposition bei Raumtemperatur ergibt sich eine verzwillingte Struktur, die 
wieder mittels RHEED Untersuchungen nachgewiesen werden kann.  
Die Einfallsrichtung des Elektronenstrahls wird hierbei in Bezug zu den in-plane 
Orientierungen der ersten Fe(110) Elektrode gesetzt. RHEED Aufnahmen mit 
einfallendem Elektronenstrahl parallel zur in-plane [001] Richtung bzw. parallel zur in-
plane [1-10] Richtung der ersten Fe(110) Elektrode für 5 nm Fe(110) / 5 nm MgO(111) 
/ 50 nm Fe(110) sind in Abbildung 5.7 a) bzw. Abbildung 5.7 b) gezeigt. Es bildet sich 
eine verzwillingte 3D artige Struktur aus. Die Verzwillingung ergibt sich aus der 
Zweizähligkeit der aufgebrachten Fe(110) Schicht auf die sechszählige MgO(111) 
Oberfläche. Es ergeben sich drei mögliche Orientierungen, die eine Anordnung zum 
Substrat bilden, die jeweils um 60° zueinander in-plane verdreht sind. 
In diesem System treten nur zwei dieser Zwillinge auf, was wohl durch die Bildung der 
anisotropen Inseln in der unteren Fe(110) Elektrode und in der MgO Barriere zustande 
kommt. 
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Abbildung 5.7:  RHEED Experimente an der oberen Elektrode von Fe(110) / 
MgO(111) / Fe(110) Schichtsystemen mit einfallendem Elektronenstrahl 
parallel zur in-plane [001]-Richtung der unteren Fe(110) Elektrode 
(Abbildung 5.7 a)) und parallel zur in-plane [1-10]-Richtung (Abbildung 5.7 
b)). Es bildet sich eine verzwillingte Struktur aus, die durch entsprechende 
Simulationen (Abbildung 5.7 c) und d)) rekonstruiert werden kann. 
 
Bei RHEED Messungen mit einfallendem Elektronenstrahl parallel zur in-plane [001] 
Richtung der unteren Elektrode kann die gefundene RHEED Struktur durch eine 
Überlagerung der in-plane [001]- und der in-plane [1-11] Richtung simuliert werden 
(Abbildung 5.7 c)). Zu erkennen ist, in grau dargestellt, die quadratische Symmetrie der 
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in-plane [001]-Richtung. Die [1-11]-Richtung in entspricht einer Raumdiagonalen in 
der Fe Einheitszelle, weshalb eine hexagonale Struktur zu erkennen ist (schwarze 
Punkte). Die Überlagerung dieser beiden Muster reproduziert das gemessene Bild sehr 
gut. Allerdings liegt eine leichte Verzerrung von etwa 10 % der Einheitszelle (rotes 
Viereck) entlang der Pfeilrichtung 1 in Abbildung 5.7 a) im Vergleich zur relaxierten 
Einheitszelle (gelbes Rechteck) vor. 
Eine simultane Analyse kann in einem RHEED Experiment mit einem einfallenden 
Elektronenstrahl mit 90° in-plane Verdrehung im Vergleich zum oben beschriebenen 
Experiment durchgeführt werden (Abbildung 5.7 b)). Auch hier kann die Symmetrie 
der Reflexe durch eine Überlagerung der RHEED Reflexe entlang der [1-10]- und der 
[1-1-3]-Richtung dargestellt werden. 
Zu bemerken ist, dass die in-plane [1-10]-Richtung und die in-plane [1-1-3]-Richtung 
in der relaxierten Einheitszelle des Fe nicht senkrecht aufeinander liegen, sondern einen 
Winkel von 100,02° aufweisen. Durch eine Verzerrung der relaxierten Einheitszelle, 
wie sie für Abbildung 5.7 a) beschrieben ist, wird ein Winkel von etwa 90° gefunden. 
Die gefundene Verzwillingung kann durch einen anschließenden Temperschritt bei 
T = 500 K für 30 min ausgeheilt werden. Es ergeben sich bei RHEED Studien wieder 
dieselben Symmetrien wie schon bei der unteren Fe(110) Elektrode. Es „überlebt“ also 
nach dem Tempern der Schicht die Phase, in der die magnetisch leichte und die 
magnetisch harte Richtung der oberen Fe(110) Schicht parallel zu den magnetisch 
leichten und harten Achsen der unteren Fe(110) Elektrode liegen. Allerdings wurde in 
bisherigen Studien an MTJs auf diesen Temperschritt verzichtet, da ein Einfluss auf die 
Fe / MgO Grenzfläche (zum Beispiel durch verstärkte Bildung von FeOx) nicht 
ausgeschlossen werden kann. 
Ein Querschnitt durch das gesamte Schichtsystem kann durch 
Transmissionselektronenmikroskopie (TEM = Transmission Electron Microscopy) 
gegeben werden. Eine typische Aufnahme des Fe(110) / MgO(111) / Fe(110) /Mo(110) 
Schichtsystems ist in Abbildung 5.8 gezeigt. 
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Abbildung 5.8:  Mittels FIB werden etwa 100 nm dicke Lamellen aus 
präparierten Filmen geschnitten (Abbildung 5.8 a)), die an den zu messenden 
Stellen bis auf 15 nm ausgedünnt werden, um TEM Aufnahmen machen zu 
können (Abbildung 5.8 b)). Das Schichtsystem kann mittels TEM abgebildet 
werden. Es ist eine Barriere ohne Pinholes zu erkennen (in weiß), die von den 
beiden epitaktischen Elektroden umgeben ist. 
 
 
Die TEM Aufnahmen wurden am Gemeinschaftsinstitut für Elektronenmikroskopie 
(GFE) in der Gruppe von Prof. Dr. J. Mayer an der RWTH Aachen durchgeführt. Die 
Präparation der Filme geschieht mittels eines fokussierten Ga-Ionenstrahls (FIB = 
Focussed Ion Beam), mit dem aus dem Schichtsystem eine etwa 100 nm dicke Lamelle 
unter schrägem Einfall der Ga-Ionen herausgeschnitten wird. An den Stellen, die der 
Messung zugänglich sein sollen, wird mit einer niedrigeren Dosis die Lamelle bis auf 
eine Dicke von etwa 15 nm ausgedünnt (Abbildung 5.8 a)). 
In der TEM Aufnahme (Abbildung 5.8 b)) ist unten in weiß das Al2O3 Substrat zu 
erkennen. Das Schichtsystem selber ist von einer 100 nm dicken SiO2 Schicht zum 
Schutz vor Korrosion bedeckt. Die MgO Barriere ist als dünne weiße Linie zu 
erkennen. Es sind keine Pinholes zu erkennen, was einen ersten Hinweis auf das 
Vorhandensein einer makroskopisch defektfreien Tunnelbarriere liefert. 
Die beiden die Barriere umgebenden Fe(110) Schichten weisen eine deutliche 
helldunkle Struktur auf, die auf den Abbau von Verspannungen zurückgeführt werden 
kann ([117]). An der Fe / Mo Grenzfläche ist als schwarzer Streifen der ungeordnete 
Übergang von der Mo(110) zur Fe(110) Struktur zu erkennen. 
 
Zusammenfassend kann also gesagt werden, dass ein Wachstumsprozess für ein voll 
epitaktisches Schichtsystem zur Anwendung in magnetischen Tunnelstrukturen 
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etabliert worden ist. Zur Untersuchung der Transporteigenschaften werden die 
hergestellten Filme mit dem in Kapitel 3.4 beschriebenen Prozess in MTJs der Größen 
20 × 20, 10 × 10, 5 × 5, 2 × 2 und 1 × 1 µm2 strukturiert. 
 
5.1.3 Magnetische Eigenschaften 
 
Die magnetischen Eigenschaften sind für MTJs von entscheidender Bedeutung, da es 
wichtig ist, dass die beiden ferromagnetischen Elektroden voneinander magnetisch 
entkoppelt sind. Nur so kann gewährleistet werden, dass eine parallele und eine 
antiparallele Einstellung so perfekt wie möglich eingestellt werden können. In 
epitaktischen Filmen macht es Sinn, das äußere Feld stets parallel bzw. antiparallel zu 
den magnetisch leichten Richtungen der beiden FM anzulegen. Hysteresekurven 
entlang einer magnetisch harten Richtung eines ferromagnetischen Films zeigen ein 
Umschalten der Magnetisierung über einen großen Feldbereich, d.h. die Steigung der 
Hysteresekurve im Bereich des Ummagnetisierungsprozesses besitzt nur eine kleine 
Steigung. Im Falle von magnetischen Schichtsystemen, wie sie hier betrachtet werden, 
kann dies zu Problemen führen, da die magnetisch weiche Elektrode noch nicht 
vollständig in Feldrichtung gesättigt ist, bevor die magnetisch harte Elektrode zu 
schalten beginnt. Es kann unter Umständen also kein perfekter antiparalleler Zustand 
erreicht werden. 
Die magnetischen Eigenschaften wurden mittels SQUID Messungen untersucht. Hierzu 
steht am II. Physikalischen Institut der RWTH Aachen ein kommerzielles SQUID 
Magnetometer der Firma Quantum Design zur Verfügung. Eine typische 
Hysteresekurve bei Raumtemperatur eines 10 nm Fe(110) / 4 nm MgO(111) / 20 nm 
Fe(110) Schichtsystems ist in Abbildung 5.9 gezeigt. 
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Abbildung 5.9:  SQUID Messung bei RT am Fe(110) / MgO(111) / Fe(110) 
Schichtsystem. Die unterschiedlichen Koerzitivfeldstärken kommen durch die 
unterschiedlichen Dicken der beiden ferromagnetischen Elektroden (10 nm 
und 20 nm) zustande. 
 
Das Magnetfeld wurde hierbei parallel zur magnetisch leichten Achse, also der in-plane 
[001] Richtung der beiden Fe(110) Filme angelegt. Aufgrund der unterschiedlichen 
Dicken der beiden ferromagnetischen Elektroden ist auch eine unterschiedliche 
Formanisotropie zu erwarten. Hieraus folgt direkt, dass auch eine unterschiedliche 
Koerzitivität für beide FM zu erwarten ist. 
Eine typische Hysterese bei RT ist in Abbildung 5.9 gezeigt. Gemessen wurde die 
Gesamtmagnetisierung des Schichtsystems M in Abhängigkeit eines äußeren 
angelegten Feldes H. Es ist ein doppelter Schaltvorgang zu erkennen, der auf die 
unabhängige Ummagnetisierung der beiden FM zurückgeführt wird.  
Das Zentrum bezüglich der Feldachse der Messung liegt bei Hcent  5 Oe. Dies ist 
allerdings auf Restfelder in den SQUID Spulen zurückzuführen und kann nicht als 
Exchange Bias interpretiert werden. Die unterschiedlichen Koerzitivfeldstärken der 
20 nm dicken und der 10 nm dicken Fe(110) Elektrode können von Hcent ausgehend zu 
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HC, 20 nm = 148 Oe und HC, 10 nm = 65 Oe bestimmt werden. Des Weiteren ist auch zu 
erkennen, dass die beiden Sprünge in der Magnetisierung beim magnetischen 
Schaltvorgang auch nicht gleich hoch sind, was auch zu erwarten ist, da die beiden FM 
unterschiedliche Schichtdicken aufweisen, und somit unterschiedliche Beiträge zum 
Gesamtmoment der Probe haben. Es kann also von einer magnetischen Entkopplung 
der beiden FM ausgegangen werden. 
Um die Koerzitivfelder der Elektroden deutlich unterscheiden zu können, wurden in 
den MTJs Elektrodendicken von dunt El = 50 nm und dob El = 5 nm verwendet. 
 
5.1.4 Transporteigenschaften 
 
Zur erfolgreichen Herstellung funktionstüchtiger MTJs müssen verschiedene 
Anforderungen an die Tunnelbarriere erfüllt sein. Zum Beispiel ist das Auftreten von 
sogenannten Pinholes, d.h. leitende oder strukturelle Defekte, die die beiden 
ferromagnetischen Elektroden sowohl elektrisch als auch magnetisch miteinander 
kurzschließen können, unbedingt zu vermeiden. Allerdings sind auch bereits 
funktionstüchtige MTJs mit einem reduzierten TMR an Strukturen mit kleinen Pinhole 
Konzentrationen innerhalb der Barriere demonstriert worden ([118], [119]). Des 
Weiteren ist ein exponentieller Anstieg des Widerstandes R mit steigender Barriere zu 
erwarten, da die Tunnelwahrscheinlichkeit der Elektronen durch die Barriere 
exponentiell mit steigender Barrierendicke abnimmt. 
Erstmalig zusammengefasst wurden die Bedingungen, die an eine Tunnelbarriere 
gestellt werden müssen, von J. M. Rowell. Diese sind heute als die Rowell-Kriterien 
bekannt ([127]) und lauten: 
 
1. Der Widerstand R des MTJ ist proportional zur inversen Tunnelfläche A. 
2. Der Widerstand R des MTJ fällt exponentiell mit steigender Barrierendicke d. 
3. Der Widerstand R des MTJ steigt mit fallender Temperatur. Es muss also ein 
isolatorartiges Verhalten vorhanden sein. 
4. Die I(U) Kennlinien zeigen ein nichtlineares Verhalten. 
5. Es existiert ein supraleitendes Gap unterhalb der Sprungtemperatur TC eines 
Supraleiters, wenn dieser eine der beiden ferromagnetischen Elektroden ersetzt. 
 
In diesem Abschnitt werden nun Untersuchungen der Transporteigenschaften 
vorgestellt. 
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Im Falle einer pinholefreien Tunnelbarriere ist also ein isolatorartiges Verhalten des 
Widerstandes in Abhängigkeit von der Temperatur zu erwarten, d.h. der Widerstand 
muss mit steigender Temperatur fallen. Eine typische R(T) Kurve ist in Abbildung 5.10 
für ein MTJ mit einer Tunnelfläche von 10 × 10 µm2 gezeigt. 
 
 
Abbildung 5.10:  Typische R(T) Kurve eines Fe(110) / MgO(111) / Fe(110) MTJ 
mit einer Tunnelfläche von 10 × 10 µm2. Das isolatorartige Verhalten ist 
deutlich zu erkennen. Bei Raumtemperatur ergibt sich in diesem Fall ein R ×A 
Produkt von 8,5 MΩµm2, was für alle hergestellten MTJs typisch war. 
 
Es ist deutlich das isolatorartige Verhalten zu erkennen, der Widerstand fällt von etwa 
102 kΩ bei T = 100 K auf 85 kΩ bei RT. Aus dem Widerstand bei RT kann das R × A 
Produkt zu 8,5MΩµm2 bestimmt werden. Aus allen gemessenen MTJs kann ein 
mittleres R × A Produkt bei RT von (7,5 ± 1,5) MΩµm2 unabhängig von der 
Tunnelfläche bestimmt werden ([120], Inset in Abbildung 5.10). Die gezeigten TMR 
Werte liegen zwischen 15 % und 32 % bei RT. Es ist eine leichte Abhängigkeit des 
TMR vom erreichten R × A Produkt zu erahnen. Der TMR scheint mit steigendem 
R × A Produkt zu fallen, allerdings reichen die statistischen Daten bisher nicht aus, um 
eine definitive Aussage über diesen Trend zu machen. 
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Die Analyse der Barriereneigenschaften wird mit Hilfe des Modells von Simmons 
([121], [122]), der Poole-Frenkel Analyse ([123], [124]) und Fits nach Glazman-
Matveev ([125], [126]) durchgeführt. 
Die Methode nach Simmons beschreibt den Tunnelprozess durch eine rechteckige 
Barriere der Dicke d und der Höhe 0. Für typische in I(U) Kennlinien angelegte 
Spannungen gilt 0 < V < 0. Dann kann der Ausdruck für die Stromdichte J nach 
Simmons ([121]) gegeben werden durch 
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wobei die Stromdichte J in A/cm2, die Dicke d in Å und die Spannung U in V 
anzugeben sind. Die Temperaturabhängigkeit der Leitfähigkeit besitzt im Modell von 
Simmons die selbe Form wie in der Theorie von Stratton ([19]) nach Formel (2.3). 
In Abbildung 5.11 a) ist eine typische I(U) Kennlinie (schwarz) und der zugehörige Fit 
(rot) bei einer Temperatur von T = 16 K gezeigt. Der nichtlineare Verlauf der 
Messkurve (schwarz) ist deutlich zu erkennen. Die nach dem Modell von Simmons 
gefitteten Kurven reproduzieren die gemessenen Daten sehr gut, und ergeben typische 
Werte für die Barrierenhöhe 0 = 0,5 eV bei einer Barrierendicke von d = 13,5 Å für 
eine MgO Barriere mit einer nominellen Schichtdicke von dMgO = 40 Å. Die Verteilung 
der ermittelten Barrierenhöhen 0 und Barrierendicken d sind in Abbildung 5.11 b) 
dargestellt. Die hier bestimmten Werte wurden auch mit Hilfe der Brinkmann-Dynes-
Rowell Theorie errechnet ([127]), um auch die Möglichkeit asymmetrischer 
Tunnelbarrieren zu berücksichtigen, allerdings sind die ermittelten Werte zu denen der 
Fits nach dem Modell von Simmons identisch, woraus auf eine symmetrische Barriere 
geschlossen werden kann. 
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Abbildung 5.11:  Analysemethoden der Transporteigenschaften der Tunnelbarriere 
in Fe(110) / MgO(111) / Fe(110) MTJs. Fits von I(U) Kennlinien nach dem 
Modell von Simmons (Abbildung 5.11 a)) ergeben typische Barrierenhöhen 
von 0 = 0,5 eV und Barrierendicken von d = 13,5 Å bei einer nominellen 
MgO Schichtdicke von dMgO = 40 Å (Abbildung 5.11 b)). 
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Der Unterschied in der ermittelten Barrierendicke und der nominell aufgewachsenen 
Oxidschichtdicke ist zum einen auf das 3D Insel Wachstum zurückzuführen, da aber 
die Peak-to-Peak Rauhigkeit nur etwa 15 Å beträgt (s. Abbildung 5.4 c)), kann damit 
alleine der deutliche Unterschied nicht erklärt werden. Des Weiteren deuten 
frequenzabhängige Rauschmessungen (s.u.) auf eine homogene Stromverteilung über 
die Tunnelfläche hin. Eine mögliche Erklärung liegt durch eine in die Barriere 
abklingende Elektronenwellenfunktion der spd-Orbitale in der Fe(110) Grenzfläche 
durch die Formierung von Fe-O Grenzflächenbindungen. Es bilden sich an den 
Grenzflächen der Barriere Zustände für spinpolarisierte Elektronen aus, die die 
eigentliche isolierende Barriere weiter verschmälern. Hierzu ist es nötig, theoretische 
Rechnungen, z.B. die Ermittlung der TDOS in Abhängigkeit von der MgO 
Barrierendicke, für die Fe(110) / MgO(111) / Fe(110) orientierte Schichtstruktur 
durchzuführen, wie es von Butler et al. bereits für das Fe(100) / MgO(100) / Fe(100) 
Lagensystem gezeigt worden ist ([25]). 
Eine Möglichkeit, thermisch angeregte „Trap“ Zustände für Elektronen innerhalb der 
Barriere zu identifizieren, ist die Methode nach Poole-Frenkel ([123]). Hierbei werden 
die „Traps“ als Fremdatome oder Atome in der Barriere bezeichnet, die unbesetzte 
gebundene Zustände für Elektronen liefern. Die Wahrscheinlichkeit für ein Elektron, in 
diesen Zustand zu hüpfen, ist proportional zu seiner thermischen Energie, also 
proportional zu exp[-1/kBT], wobei kB die Boltzmann-Konstante und T die Temperatur 
bezeichnen. Daher sollte bei einer Auftragung der Leitfähigkeit  auf logarithmischer 
Skala gegenüber 1/T im Falle eines thermisch angeregten Hüpfens der Elektronen durch 
die Barriere ein linearer Anteil für höhere Temperaturen zu beobachten sein. Eine 
solche Analyse ist in Abbildung 5.12 gezeigt. Für niedrige Temperaturen ist durch die 
Abwesenheit sämtlicher thermischer Fluktuationen ein konstant niedriges Niveau in der 
Leitfähigkeit zu erwarten. Für 1/T < 0,05, d.h. für eine Temperatur von T > 20 K steigt 
die Leitfähigkeit deutlich an. Der Verlauf für hohe Temperaturen ist in dem Inset von 
Abbildung 5.12 dargestellt. Die rote Linie gibt einen Fit nach dem Modell von Poole-
Frenkel an. Es ist klar zu erkennen, dass die Messdaten kein lineares Verhalten 
aufweisen. Es kann also geschlossen werden, dass in den hergestellten MgO Barrieren 
keine Defekte vorhanden sind, die thermisch angeregte gebundene Zustände für 
Elektronen zulassen. 
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Abbildung 5.12:  Poole-Frenkel Analyse zur Identifizierung von thermisch 
angeregten „Trap“ Zuständen für Elektronen. Bei hohen Temperaturen ergibt 
sich für thermisch angeregtes Hüpfen von Elektronen eine exponentielle 
Abhängigkeit von der Temperatur, die sich in der angegebenen Skala als 
linear darstellen sollte (rote Linie). In Fe(110) / MgO(111) / Fe(110) MTJs ist 
dieser Effekt nicht vorhanden. 
 
Um eine detaillierte Analyse zur Identifizierung von Streuzentren innerhalb der MgO 
Barriere zu gewinnen, wurde die Methode von Glazman-Matveev angewandt. In 
diesem Modell wird die totale Leitfähigkeit G (V,T) in der folgenden Weise in 
Summanden zerlegt ([125], [126]): 
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Die Variable n gibt hierbei die Anzahl der Streuprozesse, die ein Elektron beim 
Durchtunneln der Barriere erfährt, an. Im Grenzfall, der in dieser Arbeit die wichtigere 
Rolle spielt, eV >> kBT können die Summanden Gn (V,T) durch 
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gegeben werden. Die an sind hierbei Konstanten, die vom Radius  der lokalisierten 
Defektzustände, deren Zustandsdichte und der Dicke d der Tunnelbarriere abhängen. 
Mit der Annahme, dass die Spininformation eines tunnelnden Elektrons für n  2 nicht 
mehr erhalten bleibt, kann die totale Leitfähigkeit in einen elastischen Term Gel und 
einen inelastischen Term Gin unterteilt werden. Es kann also eine Information darüber 
gewonnen werden, wie häufig Streuzentren in der Barriere vorhanden sind, die die 
Spininformation zerstören, und somit den TMR Effekt reduzieren. Die obige 
Entwicklung macht nach den Autoren ([126]) allerdings nur Sinn, wenn eV und kBT 
sehr viel kleiner als die Barrierenhöhe 0 sind. Dies ist nur für kleine Spannungen V 
(für die hier gezeigten Barrieren also < 0,5 V) erfüllt. Da die thermische Energie bei 
Raumtemperatur etwa 23 meV beträgt, typische Barrierenhöhen etwa 0,5 eV betragen, 
und zusätzlich die Messungen bei niedrigen Temperaturen durchgeführt worden sind, 
ist die oben für die Temperatur genannte Bedingung stets erfüllt. Eine typische Analyse 
nach Glazman-Matveev ist in Abbildung 5.13 gezeigt. 
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Abbildung 5.13:  Analyse von I(U) Kennlinien nach Glazman-Matveev. Die Daten 
(ausgefüllte Quadrate) werden sehr gut durch den Fit (weiße Kreise) 
reproduziert. Die Fitparameter Gi stehen für die Beiträge der Elektronen zur 
Gesamtleitfähigkeit, die beim Tunnelprozess i mal gestreut werden. 
 
Die zugehörige I(U) Kennlinie wurde bei einer Temperatur von T = 5 K aufgenommen. 
Die Messdaten sind in den schwarzen Quadraten dargestellt, die Fitkurve nach 
Glazman-Matveev in den weißen Kreisen. Der Kurvenverlauf wird durch den Fit sehr 
gut reproduziert. Die Fitparameter Gi stehen für die Beiträge der Elektronen zur 
Gesamtleitfähigkeit, die beim Tunnelprozess i mal gestreut werden. Es hat sich 
herausgestellt, dass ein Fit bis zur vierten Ordnung ausreichend ist, um alle ermittelten 
I(U) Kennlinien fitten zu können. Der Term Gel steht für den gesamten elastischen Teil, 
d.h für n = 0 und n = 1. Es kann also eine Spannungsabhängigkeit des elastischen und 
des inelastischen Teiles der Gesamtleitfähigkeit mit Hilfe von (5.3) gegeben werden. Es 
gilt 
 
 1GGel =  (5.4) 
 
und 
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In der gezeigten Abbildung ergibt sich ein Verhältnis Gel / Gin  5,31 für eine angelegte 
Spannung von 100 mV. Für typische TMR Messungen bei kleinen Spannungen liegt 
dieses Verhältnis für I(U) Kennlinien zwischen 5 K und 80 K im Mittel bei 10. Es kann 
also davon ausgegangen werden, dass Elektronen unter der Annahme von homogenen 
Grenzflächen ohne Berücksichtigung von Oxidbildung in jeder Dimension an jeder 
zehnten Stelle auf ein Streuzentrum treffen, welches die Spininformation beim 
Tunnelprozess zerstört. Für das Volumen des MgO Barrierenmaterials ergibt sich somit 
eine Defektkonzentration von 0,1 %. Streuzentren in der Barriere spielen in diesem 
Schichtsystem also eine untergeordnete Rolle. 
 
5.1.5 Verhalten des TMR 
 
In diesem Abschnitt wird auf das Verhalten des TMR in Abhängigkeit von der 
Temperatur und von der bei der Messung angelegten Spannung näher eingegangen. 
Typische TMR Kurven sind in Abbildung 5.14 dargestellt. Der TMR wurde hierbei 
nach der Formel 
 
 
p
pap
R
RR
TMR
−
⋅= 100  (5.6) 
 
berechnet mit Rp und Rap den Widerständen im parallelen bzw. antiparallelen Fall. Es 
wird also stets auf den Widerstand im parallelen Zustand Rp normiert. Der Effekt liegt 
bei RT bei etwa 28 % und steigt mit fallender Temperatur bis auf etwa 54 % bei tiefen 
Temperaturen. 
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Abbildung 5.14:  TMR Kurven bei verschiedenen Temperaturen für MTJs mit einer 
Tunnelfläche von 10 × 10 µm2. Der TMR steigt mit fallender Temperatur von 
28 % bei RT bis auf 54 % bei tiefen Temperaturen. Unterhalb von 100 K 
scheint der Effekt zu sättigen. 
 
Unterhalb von T = 100 K scheint eine Sättigung des TMR vorzuliegen. Auffällig ist, 
dass das Schalten der magnetisch weicheren Elektrode, die eine Dicke von 50 nm 
besitzt, trotz Anlegen der Magnetfeldrichtung entlang der in-plane [001]-Richtung der 
beiden FM einen Domänenzustand zu durchlaufen scheint, welcher im Schaltvorgang 
des Schichtsystems nicht zu sehen ist. Dieser Effekt ist allerdings von der Größe des 
MTJ abhängig und wird weiter unten noch genauer betrachtet. 
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Der Temperaturverlauf des TMR ist in Abbildung 5.14 b) gezeigt. Bei tiefen 
Temperaturen, d.h. T < 20 K, ändert sich der Wert nicht mehr deutlich. 
Es wurden quadratische MTJs mit Seitenlängen von 20 µm, 10 µm, 5 µm und 2 µm 
strukturiert, was zu Tunnelflächen von 400 µm2, 100 µm2, 25 µm2 und 4 µm2 führt. Die 
Abhängigkeit des TMR von der Größe des MTJ ist in Abbildung 5.15 a) dargestellt. 
Die jeweilige Messung wurde in dieser Abbildung bei RT durchgeführt. Eine deutliche 
Abhängigkeit ist für eine Tunnelfläche A  25 µm2 nicht zu erkennen. Nur für die 
kleinsten strukturierten Elemente liegt der TMR bei RT mit 17 % um etwa 40 % 
niedriger. 
Auch ein sich änderndes Schaltverhalten der magnetisch weicheren Elektrode ist 
erkennbar. Mit verringerter Tunnelfläche ergibt sich ein zunehmend magnetisch hartes 
Schaltverhalten. Für MTJs mit A = 4 µm2 stellt sich der antiparallele Zustand bereits 
vor dem Vorzeichenwechsel des angelegten Magnetfeldes ein. Dies ist auf eine 
magnetostatische Kopplung durch Streufelder an den Rändern der MTJs 
zurückzuführen, die mit verringerter Tunnelfläche zunehmend gegenüber dem 
Gesamtmoment des Volumens der Elektrode an Bedeutung gewinnen ([128]). 
Die Temperaturabhängigkeit zeigt für Elemente aller Größen ein gleichartiges 
Verhalten, wie es in Abbildung 5.15 b) exemplarisch für ein MTJ mit einer 
Kantenlänge von 2 µm gezeigt ist. Hier steigt der Effekt von 17 % bei RT auf etwa 
28 % bei T = 100 K. Da alle hergestellten Elemente eine extrem hohe Sensitivität auf 
Temperaturschwankungen aufwiesen, war es im Rahmen dieser Arbeit bisher nicht 
möglich, Elemente dieser Größe funktionstüchtig bis auf T = 4 K abzukühlen. 
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Abbildung 5.15:  TMR in Abhängigkeit vom Magnetfeld für verschiedene 
Tunnelflächen A (Abbildung 5.15 a)). Für große Tunnelflächen ist keine 
Abhängigkeit des TMR zu erkennen, bei den kleinsten strukturierten Elementen 
(2 × 2 µm2) ist der TMR bei RT jedoch etwa 40 % niedriger. Der 
Temperaturverlauf bei diesen kleinen Elementen zeigt ein ähnliches Verhalten, 
wie bei MTJs mit größerer Tunnelfläche (Abbildung 5.15 b)). Bei T = 100 K 
scheint der Effekt bei etwa 28 % zu sättigen. 
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5.1.6 Rauschmessungen 
 
Zur weiteren Analyse der MTJs wurden frequenzabhängige Rauschmessungen 
durchgeführt. Hierbei wird die über das MTJ abfallende Leistung in Abhängigkeit von 
der Frequenz f gemessen. Typischerweise wird eine 1/f Abhängigkeit erwartet, die 
meisten Systeme folgen der Hooge Relation ([129]) 
 
 γ
α
fA
V
s HV
2
= , (5.7) 
 
wobei sV die spektrale Dichte des Rauschens in der Variablen V, also der angelegten 
Spannung ist und A die Tunnelfläche des MTJ darstellt. Für den Exponenten  gilt im 
Allgemeinen   1. H ist der Hooge Parameter. 
Typische frequenzabhängige Rauschmessungen bei RT und ohne äußeres Feld sind in 
Abbildung 5.16 a) dargestellt. Die verschiedenen Kurven wurden bei unterschiedlichen 
Tunnelströmen It aufgenommen. Bei kleinen angelegten Strömen ist bei hohen 
Frequenzen ein Ansatz zu einem Übergang in ein frequenzunabhängiges Verhalten zu 
erkennen, was durch Johnson-Nyquist Rauschen (Widerstandsfluktuationen im 
thermischen Gleichgewicht) und durch Schrotrauschen (engl. Shot Noise, statistisches 
Rauschen im Strom) erklärt werden kann. Der hier wichtigere Teil liegt bei den 
niedrigen Frequenzen, da dieser von der Wechselwirkung der Elektronen mit den 
Defekten in der Barriere abhängt ([129]). In diesem Teil ist deutlich ein typisches 1/f 
Verhalten zu erkennen. Da in diesem Experiment kein magnetisches Rauschen angeregt 
wird, ist für  = 1 aus Formel (5.7) eine lineare Abhängigkeit von s × f1/2 von V zu 
erwarten, die in Abbildung 5.16 b) auch bestätigt werden kann. 
Mit Hilfe von Formel (5.7) kann der Hooge Parameter, der ein Maß für das Rauschen in 
der Probe angibt, bestimmt werden. Die Bestimmung des Hooge Parameters erlaubt 
einen Vergleich zwischen verschiedenen Proben mit unterschiedlicher Tunnelfläche A 
und unterschiedlichen Widerständen R. Hierbei wurde nur über den Bereich der 
Frequenzen f gemittelt, in der die typische 1/f Abhängigkeit zu erkennen war. Ein 
genereller Trend scheint ein kleineres Rauschen mit steigendem TMR zu belegen, wie 
auch schon für polykristalline CoFe / Al-Oxid / CoFe MTJ berichtet worden ist ([130]). 
Allerdings reichen die statistischen Daten unter Berücksichtigung der in Abbildung 
5.16 c) gezeigten Streuung von etwa zwei Größenordnungen noch nicht aus, um eine 
definitive Abhängigkeit anzugeben ([128]). 
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Durch Anlegen eines äußeren Feldes kann das Rauschen in Abhängigkeit von diesem 
und somit in Abhängigkeit vom magnetischen Zustand des TMR Systems untersucht 
werden. 
 
 
Abbildung 5.16:  Rauschmessungen bei RT an Fe(110) / MgO(111) / Fe(110) 
Schichtsystemen. Typischerweise besitzen die MTJs eine 1/f Abhängigkeit in 
der spektralen Rauschdichte (Abbildung 5.16 a)). Die gemessenen Spektren 
weisen die erwartete lineare Abhängigkeit vom Strom I auf. Der Hooge 
Parameter scheint eine Abhängigkeit vom TMR des jeweiligen MTJ 
aufzuweisen (Abbildung 5.16 c)). 
 
Hierzu wurde das äußere Magnetfeld H in Schritten von 1 Oe variiert, um das 
Schichtsystem vom parallelen in den antiparallelen Zustand zu schalten. Es ist eine 
deutliche Abhängigkeit des Hooge Parameters vom magnetischen Zustand des Systems 
und von der Größe der Tunnelfläche A zu erkennen. Der klar erkennbare Anstieg des 
Rauschens beim Übergang von der parallelen in die antiparallele Konfiguration deutet 
auf einen Zusammenhang des Rauschens mit der Magnetisierungsrichtung der 
magnetisch weicheren Elektrode hin und könnte durch magnetoelastische Ausdehnung 
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oder Kontraktion, die für die beiden Elektroden aufgrund der unterschiedlichen 
Schichtdicke unterschiedlich sein kann, hervorgerufen werden. Dies kann auch der 
Grund sein, weshalb der Sprung im Hooge Parameter im Feldbereich der antiparallelen 
Magnetisierung nur für MTJs mit großer Tunnelfläche zu erkennen ist (20 × 20 µm2). 
Die kleineren Tunnelelemente (5 × 5 µm2) weisen ein verändertes Verhalten in der 
Magnetostriktion durch die Reduktion der Koerzitivität in der weichmagnetischen 
Schicht auf. 
In magnetischen d-Metallen wurde bereits eine unerwartet hohe Magnetostriktion 
gefunden([131]), was die hier gestellte These untermauert. 
 
 
Abbildung 5.17:  Abhängigkeit des Hooge Parameters vom äußeren Feld H für 
verschiedene Junctiongrößen. Für kleine Tunnelfächen von 5 × 5 µm2 ist keine 
Abhängigkeit zu erkennen, bei größeren Elementen (20 × 20 µm2) ist der 
Hooge Parameter im antiparallelen Zustand deutlich erhöht. Die Erhöhung ist 
direkt korreliert mit der Ummagnetisierung der magnetisch weicheren 
Elektrode. 
 
Im oberen Teil der Abbildung ist eine TMR Kurve eines MTJs mit einer Tunnelfläche 
von A = 20 × 20 µm2 dargestellt. Der unstetige Sprung des Hooge Parameters 
desselben MTJs (grüne Kurve) ist direkt korreliert mit dem Umschalten des parallelen 
in den antiparallelen Zustand (im Feldbereich von 0 bis 85 Oe). Diese Korrelation kann 
5 Ergebnisse und Diskussion 
98 
auch in MTJs mit A = 10 × 10 µm2 gefunden werden. Hier ist die Koerzivität der 
magnetisch weicheren Elektrode deutlich erniedrigt (s. auch Abbildung 5.15), daher das 
unterschiedliche Verhalten in dieser Abbildung. 
 
Zusammenfassung 
 
Im Rahmen dieser Arbeit konnte ein Wachstumsprozess für die Herstellung voll 
epitaktischer Schichtsysteme auf Basis von hoch spinpolarisierten Fe(110) Elektroden 
etabliert werden. Der TMR liegt nach gelungenem Mikrostrukturierungsprozess 
reproduzierbar bei 18-26 % bei RT und kann zu tiefen Temperaturen hin auf etwa 45 % 
bei T = 77 K gesteigert werden. Die hohe thermische Sensitivität hat bisher eine hohe 
Ausbeute bei T  4 K verhindert, der TMR zeigt in diesem Bereich Werte um 53 %. 
Poole-Frenkel- und Glazman-Matveev Analysen der Tunnelbarriere deuten auf eine 
defektfreie MgO Schicht hin. Frequenzabhängige Rauschmessungen zeigen neben dem 
typischen 1/f Rauschen ein magnetisches Rauschen. Erste Daten von der Leitfähigkeit 
bei tiefen Temperaturen lassen (hier nicht gezeigt, [120]) auch auf Strukturen in der 
I(U) Charakteristik schließen, die zum Beispiel durch stehende Elektronenwellen in 
einer der beiden ferromagnetischen Elektroden kommen könnten. 
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5.2 UV–Licht unterstützte Barrierenoxidation in Co / Al-Oxid / Co 
Tunnelstrukturen 
 
5.2.1 Motivation 
 
Bei der Herstellung von MTJs sind die Eigenschaften der Tunnelbarriere, die die beiden 
ferromagnetischen Elektroden räumlich voneinander trennt, von entscheidender 
Bedeutung. Die Topografie der unteren Elektrode muss eine möglichst geringe 
Rauhigkeit aufweisen, damit die heutzutage 6-20 Å dicken Barrieren großflächig 
isolierenden Charakter besitzen und keine Pinholes, d.h. direkten Kontakt der beiden 
ferromagnetischen Elektroden, besitzen. Am meisten in Anwendungen etabliert ist 
aufgrund der Einfachheit der Herstellung das Al-Oxid ([132], [133], [134]). 
Für eine industrielle Verwendbarkeit spielen im Wesentlichen drei Faktoren eine 
wichtige Rolle: zum einen das R × A Produkt, d.h. das Produkt aus dem Widerstand R 
über die Barriere und der Tunnelfläche A, und zum anderen die Zeitdauer des 
Herstellungsprozesses des Schichtsystems, die eine Massenherstellung erlauben sollte. 
Darüber hinaus ist in der Industrie der Kostenfaktor von wichtiger Bedeutung, der im 
Rahmen dieser Arbeit allerdings eine untergeordnete Rolle spielt. 
 
Es gibt mehrere Verfahren zur Herstellung einer Al-Oxidbarriere. Bei der natürlichen 
bzw. thermischen Oxidationsmethode wird das Schichtsystem einer Sauerstoff-
atmosphäre ausgesetzt. Hierbei können typischerweise R × A Produkte von etwa 103-
105 µm2 ([135]) für Tunnelbarrieren mit einer nominellen Al Schichtdicke von 2 nm 
erreicht werden. Allerdings liegt die Oxidationszeit in der Größenordnung von einigen 
Stunden bis einigen Tagen, was diese Methode für eine industrielle Anwendung 
unbrauchbar macht. Die Plasmaoxidation wird heutzutage aufgrund der Schnelligkeit 
des Oxidationsprozesses häufig verwendet ([26]). Typische Oxidationszeiten liegen 
hier im Bereich von etwa 1 min, jedoch sind die R × A Produkte mit typischerweise 
einigen 105-108 µm2 für 2 nm dicke Barrieren (gemeint ist hier auch wieder die 
nominelle Schichtdicke des Al) sehr hoch. Für sehr dünne Barrieren (bis zu 6 Å) 
können mit dieser Methode jedoch Flächenwiderstände bis 103 µm2 erreicht werden. 
Allerdings birgt eine Reduzierung der Barrierenschichtdicke die Schwierigkeit, die 
isolierenden Eigenschaften zu erhalten. 
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Im Rahmen dieser Arbeit wurden Studien zur Oxidation von Al-Filmen mit einem UV-
Licht unterstützten Oxidationsprozess durchgeführt. Hierbei wird die zu oxidierende 
Al-Schicht einer Sauerstoffatmosphäre ausgesetzt, und somit der Effekt der natürlichen 
Oxidation ausgenutzt, der allerdings durch die Einstrahlung von UV-Licht verstärkt 
wird. 
Es ist bekannt, dass UV-Strahlung Sauerstoffmoleküle in O-Radikale dissoziieren kann, 
wenn die Energie des eingestrahlten Lichtes die Bindungsenergie der beiden 
Sauerstoffatome im O2 Molekül von EBin = 5,1 eV übersteigt, was einer 
Lichtwellenlänge von  = 240 nm entspricht ([136], [137]). Es können folgende 
Reaktionen auftreten: 
 
 OhO LichtUV 22  →+
−υ , (5.8) 
 
 
MOMOO +→++ 32 , (5.9) 
 
 23 2OOO →+ , (5.10) 
 
 
OOOOO ++→+ 2223 . (5.11) 
 
M in Formel (5.9) ist hierbei ein dritter Reaktionspartner. Der atomare Sauerstoff (O) 
und das Ozon (O3) in diesen Gleichungen sind im Allgemeinen sehr reaktiv und 
bevorzugen daher eine direkte Bildung einer Bindung mit einem Bindungspartner, wie 
zum Beispiel mit Al. Funktionierende MTJs mit Barrieren, die mit UV-Licht gestützter 
Oxidation oxidiert worden sind, sind bereits gezeigt worden ([138]). 
 
In diesem Kapitel werden detaillierte Studien zur Oxidation von Al-Schichten und 
anschließender Charakterisierung der Eigenschaften in TMR Elementen in einem 
Co / Al-Oxid / Co Schichtsystem präsentiert und diskutiert. 
 
5.2.2 Oxidation mit 15 W in-situ UV-Lampe 
 
Als eine erste Studie wurde die Schichtstruktur Co(10 nm) / Al-Oxid(2 nm) / 
Co(20 nm) auf einem Si-Wafer untersucht, wobei als Al-Oxid Dicke stets die nominelle 
Al-Schichtdicke vor der Oxidation angegeben ist. Nach dem Aufwachsen der ersten 
Co-Schicht und der Al-Schicht wurden die Proben in die Oxidationskammer (s. Kapitel 
4.4) transferiert und dort mit einer in-situ 15 Watt UV-Lampe mit einem 
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Emissionsmaximum bei einer Wellenlänge  = 253 nm bei einem festen Sauerstoff-
partialdruck von 1 bar (Atmosphärendruck) für verschiedene Zeiten oxidiert. Der 
prinzipielle Aufbau des Experimentes ist in Abbildung 5.18 skizziert. Die UV Lampe 
(gelb) liegt unterhalb der Probenoberfläche, so dass keine direkte UV Bestrahlung 
während der Oxidation vorliegt, sondern der Prozess nur durch die oben beschriebenen 
chemischen Übergänge vonstatten geht. 
Nach Beschichtung des Substrates mit Co und Al wird die Probe in die 
Oxidationskammer transferiert und diese mit O2 geflutet. Nach Erreichen des 
Oxidationsdruckes wird die UV-Lampe für die Oxidationszeit tox eingeschaltet. 
 
 
 
Abbildung 5.18:  Prinzipskizze der Oxidationskammer – Aufbau bei installierter 
15 W in-situ UV Lampe: die Kammer wird mit O2 geflutet (Partialdruck 
1 bar), und die Probe mittels indirekter UV-Licht Einstrahlung oxidiert. 
 
Zur Bestimmung der optimalen Oxidationszeit und zur Analyse der nach der Zeit tox 
vorliegenden Oxidationsgrade wurden XPS Analysen durchgeführt (s. Kapitel 3.3). In 
Abbildung 5.19 sind die Ergebnisse dieser Studie zusammengefasst. Abbildung 5.19 a) 
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zeigt die Al 2p (bei etwa 72.2 eV Bindungsenergie) und die Co 3s Zustände (bei etwa 
60 eV Bindungsenergie). Die Grafen sind von unten nach oben mit steigender 
Oxidationszeit tox angeordnet. Das Spektrum einer reinen Al-Schicht ohne weitere 
Oxidation ist durch den untersten Grafen gegeben. Bereits nach tox=1 min. ist ein 
deutlicher Doppelpeak im Al 2p Rumpfniveau mit Al-Oxid Bindungszuständen (bei 
74.4 eV) zu erkennen. Dies ist auf eine Physisorption von Sauerstoffatomen auf der 
Oberfläche zurückzuführen ([139], [140]). Nach einer Oxidationszeit von tox=60 min ist 
der metallische Al 2p Bindungszustand vollständig verschwunden, woraus auf eine 
vollständige Oxidation der Al Tunnelbarriere geschlossen wird. Ein erkennbarer 
Einfluss auf das Co 3p Rumpfniveau ist nach tox=60 min nicht zu sehen. Der sich 
andeutende Peak bei einer Bindungsenergie von etwa 64,7 eV ist ein sogenannter 
Satellite-Peak, der durch die Tatsache zustande kommt, dass bei der in der Messung 
verwendeten Mg-K Strahlung neben dem Hauptübergang weitere Nebenübergänge 
vorkommen, die als 3 und 4 Strahlung bekannt sind ([141]). 
 
 
Abbildung 5.19:  XPS Studien an Al(2 nm) / Co(20 nm) nach verschiedenen 
Oxidationszeiten tox. In Abbildung 5.19 a) sind die Al 2p und die Co 3p 
Rumpfniveaus dargestellt, Abbildung 5.19 b) zeigt die 2p Bindungszustände 
von Co. Die optimale Oxidationszeit beträgt tox, opt = 60 min, da hier kein 
metallischer Bindungszustand von Al mehr zu sehen ist, und gleichzeitig das 
Co noch nicht anoxidiert ist. 
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Interessant ist, dass die Peakposition des Al-Oxid 2p Übergangs eine Variation in 
Abhängigkeit von der Oxidationszeit aufweist. Dies ist auf sich ändernde 
Bindungsgrade beim Übergang von Al zum höchsten Oxidationsgrad von Al – zu 
Al2O3 – zurückzuführen. 
Zur Untersuchung der Zustände der Co Schicht erweist es sich als sinnvoll, die Co 2p 
Rumpfniveaus zu analysieren (Abbildung 5.19 b)). Wieder stellt der unterste Graf die 
Referenz, in diesem Fall für eine reine Co Schicht, dar. Es kann bis zu einer 
Oxidationszeit von 60 min weder eine signifikante Änderung des Co 2p1/2 noch des Co 
2p3/2 Bindungszustandes festgestellt werden. Allerdings ist bei einer weiteren Oxidation 
deutlich die Bildung eines Doppelpeaks in den Co 2p Bindungszuständen zu erkennen, 
was auf die Bildung von Co-Oxid zurückzuführen ist. Die Tunnelbarriere ist zu diesem 
Zeitpunkt also überoxidiert. Die optimale Oxidationszeit – also die Zeit, nach der die Al 
Schicht komplett oxidiert ist, aber noch kein Co-Oxid festzustellen ist – beträgt also 
60 min. 
 
 
Abbildung 5.20:  TMR bei T = 100 K (Abbildung 5.20 a)) und bei RT (Abbildung 
5.20 b)) von Co / Al-Oxid / Co MTJs mit einer nominellen Al Schichtdicke von 
2 nm vor der Oxidation. Der TMR zeigt in beiden Fällen ein Maximum bei der 
aus XPS ermittelten optimalen Oxidationszeit von tox = 60min. 
 
Mittels Schattenmaskendeposition wurden Co / Al-Oxid / Co MTJs mit einer 
nominellen Al-Schichtdicke von 2 nm und einer Tunnelfläche A = 150 × 150 µm2 
hergestellt. Das Verhalten des TMR in Abhängigkeit von der Oxidationszeit tox bei 
T = 100 K als auch bei T = 300 K ist in Abbildung 5.20 dargestellt. Sowohl bei 
T = 100 K (Abbildung 5.20 a)) als auch bei T = 300 K (Abbildung 5.20 b)) ist ein klares 
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Maximum von 36 % (20 %) bei T = 100 K (bei RT) bei der mittels XPS ermittelten 
optimalen Oxidationszeit von tox, opt = 60 min zu erkennen ([28]). 
Auffällig ist die Asymmetrie des Grafen bei Raumtemperatur (Abbildung 5.20 b)). Für 
unteroxidierte Proben tox < tox, opt bleiben in der Al-Oxid Barriere Al Restrückstände 
bestehen, die als „Elektronenfallen“ dienen und bei höheren Temperaturen durch 
thermische Anregung ein Hopping der Elektronen verursachen können ([123]). Das 
R × A Produkt zeigt bei einer Oxidationszeit von tox = 65 min ein Minimum von 158 ± 
64 kΩµm2 ([28]). 
 
XPS Studien zeigen bei einer Barrierendickenreduktion auf nominell 1,5 nm Al eine 
Reduktion der optimalen Oxidationszeit tox, opt auf 5 min, im Vergleich zu 60 min. für 
2 nm Al. 
 
 
 
Abbildung 5.21:  XPS Studien an Al(1,5 nm) / Co(20 nm) nach verschiedenen 
Oxidationszeiten tox. Als optimale Oxidationszeit tox, opt ergibt sich eine UV-
Licht Unterstützung von 5 min. Interessant ist, dass bereits nach dem Fluten 
der Kammer mit Sauerstoff und anschließender direkter Oxidation ein großer 
Al-Oxid Anteil im Al 2p Übergang zu sehen ist (Abbildung 5.21 a)). 
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Abbildung 5.21 a) und Abbildung 5.21 b) zeigen die XPS-Studien an UV-oxidierten 
Proben in Abhängigkeit von der Oxidationszeit tox. Zur Bestimmung der optimalen 
Oxidationszeit tox, opt werden wieder die Bindungsenergien der Al 2p und Co 2p 
Übergänge untersucht. Als Referenzspektren dienen die XPS-Spektren rein metallischer 
Filme (erste Kurve von unten). Um den Einfluss des molekularen Sauerstoffs beim 
Belüften der Oxidationskammer mit reinem O2 zu untersuchen, wurde hierbei nach dem 
Erreichen des gewünschten Sauerstoffpartialdruckes (hier 1 bar) die Kammer ohne 
Einsatz der UV-Lampe sofort wieder evakuiert (zweiter Graf von unten, mit „Belüftet“ 
gekennzeichnet). Dieser Vorgang dauert ca. 60 bis 90 s. Es ist zu erkennen, dass bereits 
deutliche Peaks der Al-Oxid 2p Übergänge vorhanden sind, woraus geschlossen werden 
kann, dass bereits beim Fluten der Oxidationskammer mit Sauerstoff auch ohne Einsatz 
der UV-Lampe ein großer Teil des Al-Films oxidiert ist. Nach einer Oxidationszeit 
tox = 5 min ist kein metallischer Bindungszustand im Al 2p Übergang mehr zu 
erkennen, so dass davon ausgegangen werden kann, dass das Al bereits vollständig 
oxidiert ist. Im Gegensatz zur Studie der 2 nm dicken Barriere ist hier allerdings bereits 
nach kurzen Oxidationszeiten von 1 min bzw. 2 min eine strukturelle Veränderung in 
den beiden Co 2p Übergängen zu beobachten. Dies ist auf die Grenzflächenrauhigkeit 
zurückzuführen, die im Bereich der nominellen Schichtdicke des Al liegt ([142]). 
Eine genauere Analyse der Konzentration von metallischem Al innerhalb der Barriere 
in Abhängigkeit der Oxidationszeit tox ist in Abbildung 5.22 gezeigt. Hierzu wurde ein 
Hintergrundabzug der Spektren nach Shirley ([143]) durchgeführt und die Fläche unter 
den Al 2p Peaks bestimmt, die proportional zur Konzentration des jeweiligen 
Bindungszustandes ist ([144]). Ausgehend von zwei symmetrischen gaußförmigen 
Peaks kann hiermit die Al bzw. die Al-Oxid Konzentration in der Barriere bestimmt 
werden. Nach dem Belüftungsprozess ist durch Physisorption ein Oxidationsgrad der 
Barriere von etwa 40 % zu sehen. Nach kurzen Oxidationszeiten ist ein Abfall der 
metallischen Al Bindung auf etwa 20% zu erkennen. Nach 5 min Oxidation sättigt die 
Al Konzentration bei einem Wert von etwa 10 %. Dieser bleibt auch nach langen 
Oxidationszeiten erhalten. 
 
Ausgehend von dieser Auswertung kann ein Oxidationsmodell von Al auf 
polykristallinen Co Filmen erstellt werden. Die Kristallinität der unten liegenden Co 
Schicht spielt hierbei eine entscheidende Rolle. Der Einfluss der unten liegenden 
Schicht wird weiter unten anhand der UV-Licht Oxidation von Al auf epitaktischen 
Fe(110) Schichten gezeigt. 
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Abbildung 5.22:  Konzentration von metallischem Al innerhalb der Tunnelbarriere 
in Abhängigkeit von der Oxidationszeit tox. Bereits nach kurzer Oxidationszeit 
ist ein Abfall auf etwa 15 % zu erkennen. Allerdings bleibt auch nach langen 
Oxidationszeiten eine Al Restkonzentration von etwa 10 % innerhalb der 
Barriere zurück. 
 
Eine Skizzierung des Oxidationsprozesses ist in Abbildung 5.23 gezeigt. Durch das 
polykristalline Wachstum der Al Schicht bilden sich innerhalb dieser Korngrenzen aus 
(Abbildung 5.23 a)), die zu einer granularen Struktur führen. Zu Beginn findet, wie in 
der Theorie von Cabrera–Mott ([139], [140]) beschrieben, eine „initial oxidation“ statt, 
d.h. Sauerstoff adsorbiert an der Probenoberfläche und oxidiert direkt eine dünne 
Schicht Al (Abbildung 5.23 b)). 
Bei weiterer Oxidation diffundiert – wahrscheinlich großenteils der atomare – 
Sauerstoff entlang der Korngrenzen aufgrund einer dort durch die vorhandenen 
strukturellen Defekte erhöhten Diffusionswahrscheinlichkeit in den Al Film (Abbildung 
5.23 c)). Es bilden sich, wie in Abbildung 5.23 d) zu erkennen, oxidierte Schalen an 
den einzelnen Körnern, die die innen liegenden metallisch gebundenen Al Atome 
isolieren. Hierdurch kann keine weitere Oxidation innerhalb der Körner stattfinden, und 
eine Al Restkonzentration bleibt stets bestehen. Bei anhaltender Oxidation bildet sich 
nach langen Zeiten eine Co-Oxid Schicht. Es tritt eine Überoxidation ein (Abbildung 
5.23 e)). 
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Abbildung 5.23:  Einfaches Oxidationsmodell von Al auf polykristallinen Co 
Filmen. Nach der „initial oxidation“ (Abbildung 5.23 b)) diffundiert der 
Sauerstoff entlang der Korngrenzen (Abbildung 5.23 c)) und oxidiert die 
Körner von außen nach innen (Abbildung 5.23 d)). Im Inneren bleiben auch 
bei Überoxidation metallische Al Restrückstande zurück (Abbildung 5.23 e)). 
 
Typische Transportmessungen bei verschiedenen Temperaturen an Tunnelelementen, 
die mittels Schattenmaskendeposition mit einer Barriere einer nominellen Al Dicke von 
1,5 nm und einer Oxidationszeit von 5 min hergestellt wurden, sind in Abbildung 5.24 
gezeigt. Der TMR nach Formel (5.6) steigt von etwa 4,6 % bei RT auf 33,6 % bei 
T = 4 K. Es ist deutlich zu erkennen, dass sich die Form der R(H) Kurve mit der 
Temperatur T ändert. Mit steigender Temperatur sinkt die Koerzitivität HC beider 
Elektroden, was auf ein Pinning der Magnetisierung bei niedrigen Temperaturen 
zurückzuführen ist. Auch ist eine Veränderung der Differenz der beiden Koerzitivfelder 
HC1 und HC2 der beiden Elektroden zu erkennen, was auf die unterschiedlichen 
Schichtdicken zurückzuführen ist. Des Weiteren ist eine Asymmetrie in den TMR 
Kurven bei niedrigen Temperaturen zu erkennen, was auf Exchange Bias 
zurückzuführen ist. Der Exchange Bias tritt durch die Anoxidation einer der beiden Co 
Elektroden – wahrscheinlich der oberen Elektrode – auf. Das asymmetrische Verhalten 
in der TMR Kurve kann durch Kopplung der beiden ferromagnetischen Elektroden 
aneinander zustande kommen, die durch den Exchange Bias nicht symmetrisch um den 
Ursprung der Feldachse ist. Somit ändern Teile der magnetisch härteren Elektrode beim 
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Schalten der magnetisch weicheren Schicht ihre Magnetisierung, weshalb das 
Maximum in der TMR Kurve in einer Feldrichtung nicht so ausgeprägt ist wie in der 
anderen. Für eine detaillierte Analyse sei hier auf [142] verwiesen. 
 
Abbildung 5.24:  TMR Kurven von Co / Al-Oxid / Co MTJs mit einer nominellen 
Barrierendicke von 1,5 nm. Mit sinkender Temperatur werden die 
Unterschiede der Koerzitivfelder der beiden FM größer und ein Exchange 
Bias Effekt ist zu beobachten, was sich in einer Asymmetrie in der TMR Kurve 
widerspiegelt. 
 
5.2.3 Oxidation mit 100 W Excimer UV Quelle 
 
Durch den Umbau der Oxidationskammer auf die 100 Watt ex-situ Excimer Lampe von 
Ushio sollte eine Verkürzung der Oxidationszeit tox erreicht sowie die Kontrolle 
zusätzlicher Parameter des Oxidationsprozesses ermöglicht werden. Das spektrale 
Emissionsmaximum dieser Lampe liegt bei einer Wellenlänge  = 170 nm, der 
Hersteller gibt die Halbwertsbreite der Emissionscharakteristik mit ± 12 nm an. 
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Mit der Einführung eines Regelkreislaufs konnte der Sauerstoffpartialdruck in der 
Oxidationskammer beliebig zwischen 0,1 mbar und 1 bar während des 
Oxidationsprozesses konstant gehalten werden. Die in dieser Arbeit diskutierten Proben 
wurden bei einem Sauerstoffpartialdruck pO2 = 100 Torr (= 136 mbar) oxidiert. 
Auch der Vergleich zwischen direkter UV-Einstrahlung und indirekter UV-
Einstrahlung auf die Probe konnte mit Hilfe dieses Aufbaus verglichen werden. Durch 
den zusätzlichen Einbau eines Heizmechanismus für die Probe ist es auch möglich, den 
Oxidationsprozess bei erhöhten Temperaturen zu analysieren. 
 
Im Folgenden wird zunächst auf den Einfluss des UV-Lichtes während des 
Oxidationsprozesses eingegangen. Hierzu wurden Probenoxidationen mit direktem UV-
Licht Einfall und mit indirektem UV-Licht Einfall während des Oxidationsprozesses 
untersucht. Die prinzipiellen Aufbauten dieser beiden Experimente sind in den 
Abbildung 5.25 a) und b) schematisch dargestellt. 
 
 
 
Abbildung 5.25:  Vergleich der direkten und der indirekten Oxidationsmethode. 
Bei der direkten Methode (Abbildung 5.25 a)) liegt die Probe direkt im Strahl 
des UV-Lichts, bei der indirekten Methode (Abbildung 5.25 b)) befindet sich 
die Probe im Schatten der UV-Lampe. 
 
Bei der direkten Oxidationsmethode wird die Probe direkt im Strahl des UV Lichtes 
platziert (Abbildung 5.25 a)). Dies ermöglicht einen zusätzlichen Einfluss auf die 
Oxidation durch die Anregung von Photoelektronen. Bei einem konstanten 
Sauerstofffluss von 6 l / min und einem konstanten Sauerstoffpartialdruck pO2 wird die 
UV-Lampe für die Oxidationszeit tox eingeschaltet. Die in diesem Abschnitt 
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betrachteten Studien wurden an Al Filmen mit einer nominellen Dicke von 1 nm bei 
einem Sauerstoffpartialdruck von pO2 = 100 Torr ( = 136 mbar) durchgeführt. 
XPS Spektren zeigen bei der direkten UV-Einstrahlung bereits nach einer 
Oxidationszeit von tox =30 s eine großenteils oxidierte Al Schicht (Abbildung 5.26 a)). 
Der 2p Peak des metallischen Al bei einer Bindungsenergie von EB = 72,2 eV lässt nach 
einer quantitativen Analyse (Hintergrundabzug nach Shirley und Berechnung der 
Fläche unter den gefitteten Peaks) auf eine Al Restkonzentration in der Barriere von 
N(Al)  5 % schließen. 
 
 
Abbildung 5.26:  XPS Analyse von Al(1 nm) / Co(20 nm) mit anschließender 
Oxidation bei direkter UV-Licht Einstrahlung. XPS Spektren zeigen bereits 
nach kurzen Oxidationszeiten einen großen Al-Oxid Anteil (Abbildung 5.26 
a)), allerdings zeigt die quantitative Analyse auch nach langen Zeiten eine 
metallische Al Restkonzentration (Abbildung 5.26 b)). 
 
Auch nach langen Oxidationszeiten bis zu tox = 30 min verschwindet der metallisch 
gebundene Al Zustand nicht vollständig, sondern es verbleiben stets 
Restkonzentrationen von metallisch gebundenen Al Atomen, wie auch schon in dem in 
Abbildung 5.23 beschriebenen Oxidationsmodell im Falle einer Oxidation mit der 
15 W in-situ UV-Lampe festgestellt wurde. Die verbleibende Restkonzentration wurde 
in diesem Fall zu etwa 2 % bestimmt, was obiges Oxidationsmodell bestätigt. In diesem 
Fall liegt eine nominell 1 nm dicke Al Barriere vor. Daher ist eine kleinere 
durchschnittliche Korngröße im Al Film zu erwarten, was auch zu kleineren Kernen der 
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Körner führt, die durch die diffundierenden Sauerstoffatome nicht erreicht werden und 
keine Bindung eingehen können. 
Eine Analyse der Co 2p1/2 bzw. der Co 2p3/2 Peaks ([145]) zeigt keinen Co-Oxid Anteil 
bis zu einer Oxidationszeit von tox = 10 min., d.h. es ist keine Oxidation von Co 
festzustellen. Die Überoxidation der Barriere scheint in diesem Aufbau also langsamer 
vonstatten zu gehen als bei den mit der 15 Watt in-situ Lampe oxidierten MTJs, wobei 
allerdings darauf hinzuweisen ist, dass dort stets mit einem Sauerstoffpartialdruck von 
1 bar gearbeitet worden ist (statt hier mit 136 mbar). Möglicherweise ist für die 
Oxidationstiefe hauptsächlich die absolute Konzentration von atomarem Sauerstoff und 
Ozon verantwortlich. 
Bei der indirekten Oxidationsmethode befindet sich die Probe nicht im Strahl des 
UV-Lichtes, d.h. die Oxidation findet nur durch das in der Kammer erzeugte Ozon bzw. 
den erzeugten atomaren Sauerstoff statt (Abbildung 5.25 b)). Die XPS Studien zeigen 
für diesen Fall ein Erreichen des Al-Oxid Sättigungsniveau nach einer Oxidationszeit 
von tox = 90 s, also einer für diesen Fall etwa 50 % längeren Oxidationszeit. Es ist 
allerdings zu bemerken, dass bei tox = 90 s bereits ein Anteil von Co-Oxid in den Co 2p 
Bindungszuständen festzustellen ist ([145]). Der Vergleich der direkten und indirekten 
Oxidationsmethode wird in dieser Arbeit am Schichtsystem Al / Fe(110) weiter unten 
demonstriert und diskutiert. 
Eine Erklärung ist darin zu finden, dass bei einer direkten Einstrahlung von UV-Licht 
während der Oxidation zusätzlich zu der bei beiden Methoden vorhandenen Penetration 
des Al durch O, O2 und O3 ein Einfluss durch das Auslösen von Photoelektronen 
vorhanden ist (s. auch Oxidationsmodell von Al / Fe(110) weiter unten). Adsorbiert 
dort nun ein Sauerstoffatom, wird ein Elektron e- von diesem gebunden, da der tiefste 
unbesetzte Zustand des Sauerstoffs energetisch tiefer liegt als die Fermi-Energie des Al. 
Es entstehen negativ geladene Sauerstoffionen, und somit bildet sich ein elektrisches 
Feld zwischen der Probenoberfläche und der Grenzfläche zwischen oxidiertem und 
unoxidiertem Material, das die Drift neuer Elektronen zur Oberfläche und die Diffusion 
der nun negativ geladenen Sauerstoffatome in die Schicht hinein bevorzugt ([139], 
[140]). Es erfolgt also eine Beschleunigung des Oxidationsprozesses. 
In Abbildung 5.23 wurde ein einfaches Oxidationsmodell von Al auf polykristallinen 
Co Filmen vorgestellt, welches sowohl für die 15 W in-situ als auch für die 100 W ex-
situ Excimer Lampe Gültigkeit besitzt. Der Oxidationsprozess selber scheint also nicht 
wesentlich durch die UV Leistung beeinflusst zu werden. Ein – auch für Anwendungen 
– sehr wichtiger Unterschied besteht jedoch in der Wahl der Kristallinität der unter der 
Barriere liegenden ferromagnetischen Elektrode, wie im Folgenden gezeigt wird. Im 
vorigen Abschnitt wurden Oxidationsstudien an nominell 1 nm dicken Al Schichten auf 
5 Ergebnisse und Diskussion 
112 
polykristallinen Co Filmen gezeigt. Durch die parallele Arbeit an den epitaktischen 
Fe(110) Schichtsystemen (s. Kapitel 5.1) entstand die Idee, die Oxidation gleichartiger 
Barrieren auf epitaktischem Fe(110) zu wachsen. Hierzu wurden Al Schichten direkt 
auf Fe(110) Filmen deponiert und anschließend mit UV Licht unterstützter Oxidation 
bei RT unter direktem Einfall des UV Lichtes oxidiert. Hierbei wurde ein den obigen 
Messungen vergleichbarer Sauerstoffpartialdruck von 100 Torr verwendet. Typische 
XPS Messungen der Al 2p Übergänge und der Fe 2p Übergänge sind in Abbildung 5.27 
gezeigt. 
 
 
Abbildung 5.27:  XPS Studien an UV-Licht oxidierten Al / Fe(110) 
Schichtsystemen mit einer nominellen Al Schichtdicke von 1 nm vor der 
Oxidation. Nach tox = 20 min ist kein metallischer Al Peak mehr im Spektrum 
zu erkennen (Abbildung 5.27 a)). Die Oxidation der Fe(110) Schicht ist nach 
tox = 30 min zu erkennen. 
 
In Abbildung 5.27 a) sind die Al 2p Zustände gezeigt. Nach einer Oxidationszeit von 
tox = 20 min ist kein Peak von metallisch gebundenem Al mehr zu erkennen. Dies wird 
auch durch die Analyse der Al Konzentration N(Al) bestätigt, die in Abbildung 5.28 
gezeigt ist. Die Konzentration des metallisch gebundenen Al nimmt nahezu linear mit 
der Zeit ab und zeigt nach 20 min keine Restkonzentration mehr. 
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Die Spektren der Fe 2p1/2 und 2p3/2 Zustände (Abbildung 5.27 b)) zeigen nach dieser 
Oxidationszeit noch kein Fe-Oxid. Die Form der Peaks im Spektrum nach tox = 20 min 
(blauer Graf) und des Fe Referenzspektrums (schwarzer Graf) ist vergleichbar und auch 
eine quantitative Analyse (hier nicht gezeigt) zeigt kein Vorhandensein von Fe-Oxid. 
Nach tox = 30 min ist der Übergang von Fe Bindungszuständen zu Fe-Oxid 
Bindungszuständen deutlich zu erkennen. 
 
 
Abbildung 5.28:  Konzentration von metallisch gebundenem Al in einer nominell 
1 nm dicken Barriere in Abhängigkeit von der Oxidationszeit. Die 
Konzentration nimmt linear ab. Ab einer Oxidationszeit von tox = 20 min ist 
kein metallisches Al mehr zu detektieren. 
 
Im Vergleich zur Oxidation von Al (1 nm) auf polykristallinem Co ist hier also ein 
Anstieg um einen Faktor 20 in der Oxidationszeit zu erkennen. Das lineare Verhalten in 
der Konzentrationsabnahme deutet auf einen anderen Oxidationsprozess hin als in 
Abbildung 5.23 gezeigt. Eine Skizzierung des Oxidationsvorgangs von Al auf Fe(110) 
Filmen ist in Abbildung 5.29 dargestellt. Der Oxidationsprozess ist aufgrund der 
Struktur der unterliegenden Elektrode unterschiedlich. Im Falle des epitaktischen 
Fe(110) sind keine wachstumsbedingten Körner in der ferromagnetischen Elektrode 
vorhanden (s. auch Kapitel 5.1). Somit wird auch die Bildung von Korngrenzen in der 
Al Schicht verhindert. Es liegt also ein Al Film mit einer geringen Dichte an 
strukturellen Defekten vor (Abbildung 5.29 a)). Hieraus folgt bereits eine deutlich 
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längere Oxidationszeit, da durch die fehlenden Korngrenzen keine bevorzugten 
Diffusionspfade für Sauerstoff gegeben sind. 
Die Oxidation folgt im Wesentlichen der Theorie von Cabrera-Mott ([139], [140]). Bei 
Aussetzen der Probe in einer Sauerstoffatmosphäre findet zunächst durch Physisorbtion 
eine „initial oxidation“ statt, d.h. die obersten Atomlagen sind bereits nach kurzen 
Oxidationszeiten durch Al-O Bindungszustände gekennzeichnet. Durch das UV-Licht 
werden hierbei die in den Formeln (5.8) - (5.11) beschriebenen Prozesse aktiviert. Dies 
führt zu einer erhöhten Konzentration von atomarem Sauerstoff. 
 
 
Abbildung 5.29:  Modell für die UV-Licht Oxidation von Al auf epitaktischen 
Fe(110) Filmen. Nach der „initial“ Oxidation (Abbildung 5.29 b)) oxidiert die 
Al Schicht Lage für Lage (Abbildung 5.29 c) und d)) durch ladungsbedingte 
Sauerstoffinterdiffusion, bis eine Überoxidation erreicht wird (Abbildung 5.29 
e)). 
 
Durch die hohe Elektronegativität des Al liegt der tiefste unbesetzte Zustand des 
Sauerstoffs energetisch niedriger als das Fermi-Niveau des Al. Elektronen können 
somit von der Al-Oxid / Al Grenzfläche zu den an der Oberfläche der Probe 
adsorbierten Sauerstoffatomen diffundieren. Es entsteht ein elektrisches Feld E 
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senkrecht zur Probenoberfläche (Abbildung 5.29 c)), welches durch die direkte 
Einstrahlung des UV-Lichtes noch verstärkt wird (da in diesem Fall zusätzliche freie 
Photoelektronen entstehen). Durch dieses Feld besteht sowohl für die dann positiv 
geladenen Al+ Ionen eine erhöhte Diffusionswahrscheinlichkeit in Richtung Oberfläche 
als auch für die negativ geladenen O- Ionen in Richtung der Al-Oxid / Al Grenzfläche. 
Es wird also eine weitere Oxidation des Films bevorzugt (Abbildung 5.29 d)), bis 
schließlich eine Überoxidation, d.h. die Anoxidation der Fe(110) Elektrode gegeben ist 
(Abbildung 5.29 e)). Eine Limitierung der Oxidationstiefe sollte im Prinzip durch die 
maximale Diffusionslänge der Sauerstoff- und Al-Atome im Schichtsystem gegeben 
sein. Allerdings ist der Nachweis einer Sättigung des Oxidationsprozesses mittels XPS 
schwierig, da durch die gegebene Informationstiefe von bis zu 3 nm eine genaue 
Bestimmung des Oxidanteils in der unterliegenden Schicht nicht möglich ist, da der 
Gesamtanteil des Films, der aus dem XPS Informationen liefert, unbekannt ist. 
 
 
Abbildung 5.30:  R(T) Kurven von direkt (Abbildung 5.30 a)) und indirekt 
(Abbildung 5.30 b)) oxidierten MTJs. Isolierendes Verhalten ist in beiden 
Fällen deutlich zu erkennen. Die Abbildung 5.30 c) und d) zeigen die 
zugehörigen I(U) Kennlinien inklusive Simmons-Fits für direkte bzw. indirekte 
Oxidation. 
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Zur Herstellung kleiner Tunnelelemente wurden MTJs auf Basis von polykristallinen 
Co Elektroden, die mit der 100 W Excimer Lampe hergestellt wurden, nicht mittels 
Schattenmaskendeposition, sondern mit Hilfe des in Kapitel 3.4 beschriebenen 
Lithografieprozesses hergestellt, und die Eigenschaften der direkten und indirekten 
Oxidationsmethode miteinander verglichen. Die Temperaturabhängigkeiten des 
Widerstandes zeigen für beide Oxidationsmethoden isolierendes Verhalten. Typische 
Kurven sind in Abbildung 5.30 a) für den direkten Fall und in Abbildung 5.30 b) für 
den Fall indirekter Oxidation dargestellt. In beiden Fällen sind R(T) Kurven von MTJs 
der Größe 5x5 µm2 gezeigt. Die Oxidationszeiten betrugen für den Fall der direkten 
Oxidation tox = 60 s und für die indirekte Oxidation tox = 90 s. Der Widerstand nimmt 
deutlich mit steigender Temperatur ab, was auf ein isolierendes Verhalten schließen 
lässt. Die I(U) Kennlinien weisen für beide Fälle (die direkte Oxidationsmethode in 
Abbildung 5.30 c) und der indirekte Fall in Abbildung 5.30 d)) klares nichtlineares 
Verhalten auf. Auffällig ist, dass für den Fall der indirekten Oxidation eine deutlich 
höhere Asymmetrie in der I(U) Kennlinie gefunden wird, was auf das Vorhandensein 
einer asymmetrischen Barriere schließen lässt ([127]). Diese Asymmetrie deckt sich mit 
den vorhandenen XPS Messungen, da für diese Oxidationszeit bereits ein Co-Oxid 
Anteil festgestellt worden ist, d.h. es liegt eine Al-Oxid / Co-Oxid / Co Struktur vor. Da 
an der Grenzfläche zur später aufgebrachten oberen Elektrode kein Co-Oxid vorhanden 
ist, kann das asymmetrische Verhalten der I(U) Kennlinie erklärt werden. 
 
Aufgrund einer bisher sehr geringen Ausbeute des Mikrostrukturierungsprozesses an 
funktionierenden MTJs konnte bisher nur an zwei Systemen ein verlässlicher TMR 
nachgewiesen werden. Zum einen wurde ein TMR an Co / Al-Oxid / Co MTJs mit 
einer nominell 1,5 nm dicken Al-Oxid Barriere, die tox = 10 min oxidiert wurde 
(Abbildung 5.31 a)), und zum anderen an einer nominell 1 nm dicken Oxidbarriere, die 
tox = 90 s oxidiert wurde (Abbildung 5.31 b)), gemessen. Beide Systeme wurden jeweils 
bei einem Sauerstoffpartialdruck von p = 100 Torr und direkter UV-Licht Einstrahlung 
präpariert. Es wurden MTJs der Größen 20 x 20, 10 x 10, 5 x 5, 2 x 2 und 1 x 1 µm2 
hergestellt. Die bisher einzig funktionierende Größe sind 1 x 1 µm2 MTJs, woraus 
geschlossen werden kann, dass entweder innerhalb der Barriere durch Defekte eine 
große statistische Wahrscheinlichkeit für Pinholes in größeren MTJs gegeben ist, oder 
dass zum Beispiel durch Redeposition beim Sputtervorgang des Mikrostrukturierungs-
prozesses statistisch Defekte, die die Tunnelbarriere kurzschließen, erzeugt werden 
können. Auch wurden bis zum jetzigen Zeitpunkt nur Messungen funktionierender 
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Elemente bei Raumtemperatur durchgeführt. Typische TMR–Kurven sind in Abbildung 
5.31 dargestellt. 
 
 
Abbildung 5.31:  Typische TMR Kurven bei Raumtemperatur an Co / Al-Oxid / Co 
Schichtsystemen für 1,5 nm nominelle Al Dicke (Abbildung 5.31 a)) und für 
1,0 nm Barrieren (Abbildung 5.31 b)). Der TMR liegt bei 7 % für die 1,5 nm 
dicke Barriere und bei 9 % für 1 nm Tunnelbarrieren. 
 
Der TMR bei RT beträgt im Fall der nominell 1 nm dicken Al-Oxidbarriere etwa 9 % 
und im Fall der 1,5 nm dicken Tunnelbarriere etwa 7 %. Zu bemerken ist, dass in 
beiden Fällen ein Schaltverhalten über einen Domänenzustand zu sehen ist, da der 
Widerstand in Abhängigkeit vom Magnetfeld stufenweise ansteigt. Dies ist auf das 
polykristalline Wachstum von Co und die amorphe Al-Oxid Tunnelbarriere 
zurückzuführen. 
 
Zusammenfassung 
 
Es wurde ein UV-Licht gestützter Oxidationsprozess zur Herstellung von MTJs 
eingeführt. Hierzu wurden Untersuchungen mit zwei verschiedenen Oxidations-
systemen gezeigt. Zum einen wurden Proben mit Hilfe einer 15 W in-situ UV-Lampe 
mit einer Wellenlänge  = 253 nm hergestellt, zum anderen mit Hilfe einer 100 W ex-
situ Excimer Lampe mit einer Wellenlänge  = 170 nm. 
Mit niedriger UV Leistung können reproduzierbare MTJs mittels 
Schattenmaskendeposition hergestellt werden, und TMR Werte bis zu 33 % bei 
niedrigen Temperaturen realisiert werden. Allerdings sind die Oxidationszeiten für eine 
industrielle Anwendung zu lang. Mit hoher UV Leistung ist es bisher problematisch, 
MTJs mit reproduzierbaren Eigenschaften zu mikrostrukturieren, was aber 
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wahrscheinlich eher auf Probleme im Mikrostrukturierungsprozess zurückzuführen ist, 
die in [92] genauer erläutert und diskutiert werden. 
Oxidationsstudien mittels XPS zeigen, dass sowohl ein Einfluss eines direkten oder 
indirekten UV-Licht Einfalls auf die Probe auf den Oxidationsprozess gegeben ist, als 
auch die Kristallinität der unterliegenden ferromagnetischen Schicht von Bedeutung ist. 
Für beide Fälle wurden Oxidationsmodelle vorgestellt und diskutiert. 
Zusammenfassend konnten für die UV-Licht unterstützte Barrierenoxidation am 
Schichtsystem Co / Al-Oxid / Co folgende Parameter ermittelt werden: 
 
Al Dicke vor
Oxidation
Oxidations-
zeit t ox
Tunnelfläche
A RxA  Produkt TMR @RT
(nm) (min) (µm2) (Ωµm2) (%)
2 60 150x150 1,6x105 15
1,5 5 150x150 6x104 4,6
1,5(direkt) 10 1x1 3,6x103 7
1(direkt) 1 1x1 1,0x103 9
1(indirekt) 1,5 1x1 -- --
15 W in-situ UV Lampe
100 W ex-situ Excimer Lampe von USHIO
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5.3 Exchange Bias in (FeMn)1-xCux / Ni81Fe19 
 
5.3.1 Motivation 
 
In Kapitel 2.3 wurden die Grundlagen und einige wichtige Modelle des Exchange Bias 
eingeführt. Es wurde das Domain State Modell ([61]) vorgestellt, welches den 
Exchange Bias auf Basis eines Ising Spinsystems für den AFM erklärt. Monte Carlo 
Simulationen zeigen, dass der AFM in Domänen zerfällt, deren Wände durch den 
Einbau nichtmagnetischer Defekte oder der Vermeidung benachbarter ferro-
magnetischer Bindungen energetisch begünstigt werden. Diese Defekte im Gitter des 
AFM führen zur Bildung von Domänenwänden und entlang dieser zu Spinfrustration 
an den Grenzflächen dieser Domänen. Durch die Frustration zerfällt die 
Domänenstruktur bei der Ummagnetisierung des FM in einen reversiblen und einen 
irreversiblen Teil ([61]). Durch den letzteren Teil wird der Exchange Bias verursacht. 
Durch den Einbau von nichtmagnetischen Defekten kann somit der Exchange Bias 
gezielt beeinflusst werden. 
Eine interessante Frage ist das Verhalten der Blocking-Temperatur TB und des 
Exchange Bias Feldes HEB in Abhängigkeit von der Verdünnung des AFM, die 
entscheidend von der thermischen Stabilität des AFM abhängt. Ein interessanter Ansatz 
hierzu ist durch die Verwendung eines AFM (zum Beispiel ein metallischer AFM) mit 
endlicher Anisotropie gegeben, da in diesem Fall eine von Null verschiedene 
Wahrscheinlichkeit einer Ummagnetisierung durch thermische Fluktuationen besteht. 
Auch im Bereich der Anwendung bieten metallische AFMs ein großes Potenzial, da die 
Néeltemperaturen TNéel deutlich oberhalb von RT liegen. Zum Beispiel beträgt die 
Néeltemperatur für FeMn TNéel  500 K ([146]). FeMn ist daher als metallischer AFM 
auch schon eingehend studiert worden([147], [148], [149], [150]). 
 
Um den Exchange Bias auch in metallischen AFMs optimieren zu können, wurden im 
Rahmen dieser Arbeit die magnetischen Eigenschaften von Schichtsystemen auf Basis 
von FeMn Filmen unter dem Einfluss möglicher Verdünnungen auf den Exchange Bias 
untersucht. Es zeigt sich, dass das Domain State Modell auch für metallische AFMs mit 
niedriger Anisotropie gültig ist. 
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5.3.2 Wahl der Materialien 
 
Die ursprüngliche Idee ist die Deposition eines epitaktischen AFM / FM 
Schichtsystems gewesen, um den Einfluss von nichtmagnetischen Defekten in 
Abhängigkeit von der Orientierung der Einheitszelle auf den Exchange Bias 
untersuchen zu können. Daher wurde ein Schichtsystem entwickelt, welches obige 
Anforderungen erfüllen können sollte. 
Als metallischer AFM wurde FeMn gewählt, da die Anisotropie mit 
K = 1,35 105 erg/cm3 ([58]) sehr niedrig ist, und die beiden Einzelkomponenten Fe und 
Mn mit stabilen Raten aus dem vorhandenen Elektronenstrahlverdampfer verdampft 
werden können. Energetisch ist es mit den 3 kW Elektronenstrahlverdampfern der 
Firma Thermionics (Beschreibung, s. Kapitel 4.1) auch möglich, Materialien mit hohen 
Schmelzpunkten, wie z.B. Pt oder Ir, zu verdampfen. Allerdings stellt sich hier das 
Problem, eine konstante Aufdampfrate erreichen zu können, da der Energietransfer von 
dem zu verdampfenden Material zum Tiegel des Elektronenstrahlverdampfers zu groß 
ist. 
Zum Einbau von nichtmagnetischen Defekten bietet sich Cu an, da die Strukturen der 
Einheitszellen von FeMn (fcc Gitter) und Cu gleich sind, und die Gitterparameter mit 
dCu = 3,615 Å und dFeMn = 3,625 Å eine minimale Gitterfehlanpassung von etwa 0,3 % 
aufweisen. 
Die Wahl von FeMn legt die Wahl von Permalloy (Ni81Fe19, Gitterparameter 3,545 Å) 
als ferromagnetischen Film nahe, da die Gitterfehlanpassung hier mit 2,2 % auch sehr 
gering ist, und somit der Einfluss von Grenzflächenverspannungen an der FM / AFM 
Grenzfläche minimiert werden kann. 
Als Substrat für dieses Schichtsystem kann auch mit dem Argument des 
Gitterparameters und der gleichartigen Gitterstruktur Cu gewählt werden. Für relaxierte 
Einheitszellen liegt zwischen Cu und Permalloy eine Gitterfehlanpassung von etwa 
1,9 % vor. Da das Wachstum von Cu auf Si Wafern in einer (111)-Texturierung 
bekannt ist ([151], [152]), wurde das in Abbildung 5.32 skizzierte Schichtsystem 
gewählt. Es hat sich allerdings im Laufe der Experimente herausgestellt, dass eine reine 
(111)-Texturierung für die im Rahmen der Arbeit verwendeten Si Wafer der Firma 
Crystec (Si mit einer 500 nm dicken thermisch oxidierten SiO2 Schicht) nicht gegeben 
ist (s.u.). 
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5.3.3 Schichtsystem – Wachstum und strukturelle Analyse 
 
Zunächst wird auf dem Si Wafer eine Cu Pufferschicht aus einer Effusionszelle 
deponiert. Die Schichtdicke wurde in Schritten von 25 nm zwischen 0 nm (also keine 
Pufferschicht) und 100 nm variiert (s.u.). Als gute Depositionsrate hat sich 20 pm / s 
herausgestellt. 
 
 
 
Abbildung 5.32:  Schematische Darstellung des verwendeten Schichtsystems zur 
Analyse des Exchange Bias in Abhängigkeit von Verdünnungskonzentrationen 
im AFM und von der Cu Pufferschichtdicke. 
 
Nach der Deposition der Cu Pufferschicht wird als FM ein 10 nm dicker Permalloy 
(Ni81Fe19) Film deponiert. Hierzu werden Fe und Ni aus den beiden 
Elektronenstrahlverdampfern mittels Kodeposition aufgedampft und die Raten einzeln 
detektiert. Die Wachstumsgeschwindigkeit, also die Gesamtrate, betrug typischerweise 
40 pm / s. Die Substrattemperatur während des Wachstums betrug stets T = 300 K. 
Während der Deposition wurde die Probe einem äußeren Feld von etwa 250 Oe 
ausgesetzt. Dies ist notwendig, um eine definierte Anisotropieachse im 
weichmagnetischen Permalloy bereits während des Wachstums setzen zu können. 
Die Schichtdicke dfm des FM wurde in dieser Arbeit mit dfm = 10 nm stets konstant 
gehalten, um in später folgenden SQUID Messungen stets dasselbe magnetische 
Gesamtmoment der Probe zu erhalten, und um eventuelle schichtdickenabhängige 
Veränderungen im Schaltverhalten – zum Beispiel durch Ändern der Formanisotropie 
oder der Domänenstuktur – zu verhindern. 
 
Die antiferromagnetische FeMn Schicht wurde – wie der FM – auch mittels 
Kodeposition von Fe und Mn aus den beiden Elektronenstrahlverdampfern hergestellt. 
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Um gezielt Verdünnungen einbauen zu können, wurde aus der Effusionszelle, die auch 
schon für die Cu Pufferschicht verwendet wurde, durch Einstellen einer separaten Rate 
Cu zusätzlich koverdampft. Hierzu wurde eine Gesamtrate von 40 pm / s oder 20 pm / s 
als Summe aus allen Komponenten der (FeMn)1-xCux Verbindung eingestellt. Die 
Reduktion der Rate ist vor allem bei FeMn Filmen mit hohen 
Verdünnungskonzentrationen notwendig, da ansonsten eine sehr hohe Rate (und somit 
eine sehr hohe Temperatur in der Effusionszelle) für das Cu eingestellt werden muss. 
Durch die hohe Konstanz der Cu Rate, die durch die Temperaturkontrolle der 
Effusionszelle gegeben ist, ist der homogene Einbau der Verdünnung in den AFM 
gewährleistet. Für verschiedene Verdünnungen kann durch Einstellen verschiedener 
Temperaturen in der Effusionszelle bei gleicher Depositionsrate der 
Elektronenstrahlverdampfer die Verdünnungskonzentration im aufgedampften Film 
beliebig variiert werden. Die Gesamtschichtdicke der antiferromagnetischen Filme 
beträgt stets 10 nm. 
Auch beim Wachstum des AFM wurde an die Probe ein äußeres Feld von 250 Oe 
angelegt, um die unkompensierten magnetischen Momente auszurichten. Dies ist 
insofern von entscheidender Bedeutung, da die Néeltemperatur von FeMn 
TNéel, FeMn = 500 K (> RT) beträgt. Da auch bei den späteren SQUID Messungen stets 
unterhalb dieser Temperatur gearbeitet wird, besteht nicht die Möglichkeit eines Field 
Coolings über die Néeltemperatur hinweg. Daher muss die langreichweitige Ordnung 
im AFM durch ein äußeres Feld während des Wachstums gegeben werden (vergleiche 
auch Kapitel 2.3). 
 
Als Schutzschicht wird abschließend eine 5 nm dicke Au Schicht deponiert, um eine 
Korrosion der Probe, zum Beispiel durch Oxidation, zu vermeiden. 
 
Die strukturellen Eigenschaften des oben beschriebenen Schichtsystems wurden mittels 
Röntgenbeugung (XRD = X-Ray Diffraction) analysiert. Hierzu werden so genannte -
2 Scans und GID (Grazing Incidence Diffraction) durchgeführt. Typische Spektren 
sind in Abbildung 5.33 gezeigt. 
Die Spektren sind in Abhängigkeit des Winkels 2 für verschiedene Cu 
Pufferschichtdicken, die durch verschiedene Farben dargestellt sind, aufgetragen. Die 
-2 Scans sind mittels durchgezogener Linien gezeigt, die Kreise repräsentieren die 
GID Messungen. 
Der signifikanteste Peak ist der Si(400) Peak bei 2 = 69,2°, der durch das Substrat 
gegeben wird. Auch ein Si(200) (bei 2 = 33,0°) und ein Si(600) (bei 2 = 116,2°) Peak 
sind zu erkennen. Die weiteren Orientierungen des Si, die in den GID Messungen zu 
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erkennen sind, besitzen einen Normalenvektor, der nicht senkrecht zur Oberfläche der 
Probe liegt, da sie in den -2 Messungen nicht zu sehen sind. 
 
Abbildung 5.33:  XRD Messungen an Au / FeMn / Ni81Fe19 / Cu / SiO2 
Schichtsystemen mit verschiedenen Cu Schichtdicken (verschiedene Farben). 
Sowohl in -2 Scans (durchgezogene Linien, unten) als auch in GID (Kreise, 
oben) Messungen sind unterschiedliche Oberflächenorientierungen der Cu 
Einheitszellen zu erkennen. Es liegt also kein texturiertes, sondern ein 
polykristallines Schichtsystem vor. 
 
Die Cu Orientierungen zeigen bereits, dass keine reine (111)-Texturierung vorliegt. Es 
sind neben der Cu(111) bei 2 = 43,4° Orientierung auch Cu(200) und Cu(311) Peaks 
zu erkennen. Die GID Messung zeigt auch eine Cu(220) Orientierung, die im -2 Scan 
nur als kleine Schulter zu erkennen ist, da der zugehörige Peak vom Si(400) Peak 
überlagert wird. 
Da die Streuwinkel von Cu(111), FeMn(111) und NiFe(111) sehr nahe beieinander 
liegen, ist zur genaueren Analyse der Phasen des FM und des AFM eine Vergrößerung 
der obigen Spektren in diesem Bereich in Abbildung 5.34 gezeigt. Im Falle einer dicken 
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Cu Pufferschicht (100 nm, grün oder 50 nm, blau) ist im Rahmen des Fehlers der Cu 
Peak nach einem Gaußfit symmetrisch. Es ist also kein FeMn oder Ni81Fe19 in (111)-
Orientierung nachzuweisen. Dies ist auch zu erwarten, da durch die größere Cu 
Schichtdicke (und somit des größeren Cu Volumens im Vergleich zu den AFM / FM 
Schichten) die Intensität des Cu Peaks groß gegenüber den Intensitäten der Peaks des 
FM und des AFM ist. 
 
 
Abbildung 5.34:  Vergrößerung von Abbildung 5.33 zur genaueren Analyse einer 
(111)-Texturierung des FM und des AFM. Entsprechende Peaks sind für FeMn 
und Ni81Fe19 nur für dünne Cu Pufferschichten zu fitten (rote Grafen). 
 
Sind die Schichtdicken des Cu Puffers und der Filme im FM / AFM Schichtsystem 
identisch, so ist eine (111)-Texturierung sowohl des FeMn als auch des Ni81Fe19 zu 
erahnen. Allerdings ist es im Rahmen des Fehlers nicht möglich, eine definitive 
Aussage über das Vorhandensein einer (111) Texturierung im FM / AFM System zu 
machen, so dass von einer polykristallinen Struktur des Schichtsystems ausgegangen 
werden muss. 
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5.3.4 Messmethodik 
 
Magnetische Messungen an (FeMn)1-xCux / Ni81Fe19 Schichtsystemen wurden mittels 
SQUID Magnetometrie durchgeführt. Zunächst wird nach der Deposition bei RT eine 
Hysterese gemessen, um festzustellen, ob und in welcher Richtung ein Exchange Bias 
vorliegt. Dies ist daher wichtig, da die Néeltemperatur von FeMn mit 500 K oberhalb 
von RT liegt, also bei RT durch das Wachstum im Feld ein von Null verschiedener 
Exchange Bias sichtbar sein müsste. Durch den Einbau von Verdünnungen kann jedoch 
die Blocking-Temperatur TB – je nach Verdünnung – unterhalb von RT liegen.  
Falls bei RT ein Exchange Bias beobachtet wird, ist es von entscheidender Bedeutung, 
das Einkühlfeld Hcool stets in die gleiche Richtung relativ zur Vorzugsorientierung der 
Magnetisierung in der Probe anzulegen, um vergleichbare Absolutwerte zu erhalten. In 
dieser Arbeit wurde das Einkühlfeld Hcool stets antiparallel zum bei RT beobachteten 
Exchange Bias angelegt. Falls bei RT kein Exchange Bias zu sehen ist, ist die Richtung 
von Hcool nicht mehr wichtig, da der AFM in einem relaxierten Zustand ist, und der 
Exchange Bias erst beim Einkühlen (durch das angelegte Hcool) gesetzt wird. 
Zum Abkühlen wird ein Einkühlfeld Hcool = 1 T in die nach der obigen Methode 
definierte Richtung angelegt und die Probe auf T = 5 K abgekühlt. Danach wird die 
Temperatur schrittweise erhöht, und es werden Hysteresekurven bei definierten 
Temperaturen gemessen. Das angelegte Feld wird hierbei stets zwischen H = -Hcool und 
H = +Hcool variiert. Zur Reduzierung des Trainingseffektes (s. auch Kapitel 2.3) wird 
vor der ersten Messung bei T = 5 K eine zusätzliche Hysterese durchlaufen. 
Im Rahmen dieser Arbeit wurden auch thermoremanente Magnetisierungen an reinen 
AFM Schichten gemessen (s. Kapitel 5.3.7). Das Wachstum wurde nach der in Kapitel 
5.3.3 beschriebenen Prozedur durchgeführt mit dem Unterschied, dass keine 
ferromagnetische Schicht deponiert wurde. 
Für die Messung mittels SQUID Magnetometrie werden die Proben zunächst in einem 
Einkühlfeld Hcool = 7 T auf T = 5 K abgekühlt. Die Bestimmung der Richtung des 
Einkühlfeldes wurde nach derselben Methode wie in den FM / AFM Schichtsystemen 
durchgeführt. Danach wurde das äußere Feld auf Null gesetzt und die remanente 
Magnetisierung bei steigender Temperatur in Schritten von 1 K gemessen. 
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5.3.5 Einfluss von Cu Verdünnungen in FeMn auf den Exchange Bias 
 
Zur Untersuchung des Einflusses von Cu Verdünnungen im AFM werden zunächst 
Schichtsysteme der Form 
 
Au(5 nm) / (FeMn)1-xCux(10 nm) / Ni81Fe19(10 nm) / Cu(50 nm) / SiO2 / Si 
 
betrachtet. Hierbei bezeichnet x die Cu Konzentration innerhalb des AFM. In 
Abbildung 5.35 a) – f) ist das Verhalten von HEB und HC für bestimmte Cu 
Verdünnungskonzentrationen x dargestellt. Das Exchange Bias Feld HEB ist jeweils 
durch Punkte symbolisiert, die Koerzitivfelder HC durch Dreiecke. Es ist zu erkennen, 
dass HEB für sämtliche gezeigten Verdünnungen monoton mit steigender Temperatur 
abfällt. Auch in hier nicht gezeigten Messungen ist stets dasselbe Verhalten des 
Exchange Bias zu erkennen. 
In Abbildung 5.35 a) ist zusätzlich zum Exchange Bias Feld und der Koerzitivität eines 
unverdünnten FeMn / Ni81Fe19 Schichtsystems die Koerzitivität einer reinen 
ferromagnetischen Permalloy Schicht, also ohne Kopplung an einen AFM, gezeigt. Im 
gekoppelten Schichtsystem ist, wie zu erwarten (s. auch Kapitel 2.3), eine deutlich 
erhöhte Koerzitivität zu erkennen. 
5.3 Exchange Bias in (FeMn)1-xCux / Ni81Fe19 
127 
 
Abbildung 5.35:  Temperaturabhängigkeit von HEB und HC für verschiedene Cu 
Verdünnungskonzentrationen in Au / (FeMn)1-xCux / Ni81Fe19 / Cu(50 nm) / 
SiO2 Schichtsystemen. Der Exchange Bias fällt mit steigender Temperatur 
stets monoton, wohingegen die Koerzitivität ab 20 % Cu Verdünnung im AFM 
ein Maximum aufweist. 
 
Interessant ist das Temperaturverhalten der Koerzitivität mit steigender 
Verdünnungskonzentration. Bis zu Cu Defektkonzentrationen von etwa 15 % (hier 
nicht gezeigt) ist HC eine bei steigender Temperatur monoton fallende Funktion. Ab 
einer Cu Verdünnung von 20 % ist ein klares Maximum in den 
Temperaturabhängigkeiten von HC ersichtlich. Dieses Maximum liegt stets in der 
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Größenordnung der Blocking-Temperatur TB und kann auf eine sich ändernde 
Anisotropie im AFM nahe TB zurückgeführt werden ([39], [153], [154]). 
Die Blocking-Temperatur TB selber ist mit steigender Verdünnungskonzentration eine 
monoton fallende Funktion und ist ähnlich dem Verhalten, welches in [49] in 
epitaktischen Co1-xMgxO Schichtsystemen gefunden worden ist. Durch den Einbau von 
Verdünnungen zerfällt der AFM in Domänen, deren Größe durch die Mg Konzentration 
kontrolliert werden kann. Die durch ihr reduziertes Volumen entstehenden Domänen 
benötigen eine geringere thermische Energie zur Relaxation und verlieren somit bei 
niedrigeren Temperaturen die langreichweitige antiferromagnetische Ordnung. 
Zur Verdeutlichung des Verhaltens des Exchange Bias in Funktion der Cu 
Konzentration in der antiferromagnetischen Schicht ist diese Abhängigkeit in 
Abbildung 5.36 für T = 5 K und für T = 20 K aufgetragen. 
Bei T = 5 K ist bei einer Cu Konzentration von 25 % ein klares Maximum von HEB zu 
erkennen, welches bei höheren Temperaturen verschwindet. Auch dieses Verhalten ist 
durch die sich verändernde Domänenstruktur im AFM zu erklären. Zwar ist für gleiche 
Verdünnungen auch die Domänenstruktur bei T = 5 K und bei T = 20 K identisch, 
allerdings ist bei T = 20 K die thermische Relaxation der kleinsten Domänen im 
Verhalten von HEB zu erkennen. 
 
Abbildung 5.36:  HEB in Abhängigkeit von der Cu Konzentration in der 
antiferromagnetischen Schicht. Bei T = 5 K ist bei einer Konzentration von 
25 % ein klares Maximum zu erkennen (Quadrate, schwarz), wohingegen der 
Exchange Bias bei höheren Temperaturen monoton abfällt (Sterne, grau). 
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Bei T = 5 K sind alle Domänen in erster Näherung in einem eingefrorenen Zustand. Für 
die Größe des Exchange Bias spielen zum einen die frustrierten Spins an den 
Domänengrenzen, die eine Nettomagnetisierung im AFM induzieren und somit den 
Exchange Bias verursachen, eine Rolle. Zum anderen wird bei hohen Konzentrationen 
die langreichweitige antiferromagnetische Ordnung zerstört. Diese beiden Faktoren 
stehen in Konkurrenz zueinander. 
Bei T = 20 K ist der Faktor der thermischen Relaxation zu berücksichtigen. In einem 
realen Schichtsystem folgen die Volumina der Domänen einer Verteilung, da die 
Domänen in einem realen System unterschiedliche Größen, zum Beispiel aufgrund von 
Defekten beim Wachstum oder von Stufenkanten, besitzen können. Die 
Relaxationstemperatur, d.h. die Blocking-Temperatur einer einzelnen Domäne, ist die 
thermische Energie, die benötigt wird, die antiferromagnetische Kopplung zwischen 
den Spins aufzubrechen. Sie ist proportional zur Anzahl der in der Domäne 
vorhandenen koppelnden Spins, und somit zum Volumen der Domäne (unter der 
Annahme, dass in einem großen Volumen jeder Spin den gleichen Beitrag zur 
Gesamtkopplung besitzt, d.h. Randeffekte werden hier vernachlässigt) ([155]). Die 
kleineren Domänen in der Verteilung der Domänenstruktur des AFM besitzen also eine 
kleinere Relaxationstemperatur als die großen Domänenstrukturen. Somit sind bei 
T = 20 K bereits einige Domänen, die bei T = 5 K noch eingefroren sind, bereits 
thermisch relaxiert und tragen somit nicht mehr zum Exchange Bias bei. 
 
5.3.6 Einfluss der Cu Pufferschichtdicke 
 
Im vorherigen Kapitel wurde der Einfluss von nichtmagnetischen Cu Defekten in der 
antiferromagnetischen FeMn Schicht diskutiert. Es wurde gezeigt, dass der Exchange 
Bias durch Verändern der Domänenstruktur des AFM, d.h. durch Dotierung mit 
nichtmagnetischem Cu, entscheidend beeinflusst werden kann. 
In diesem Kapitel soll nun der Einfluss der Cu Pufferschicht auf den Exchange Bias 
untersucht werden. In epitaktischen Schichtsystemen sollte kein Einfluss des Substrates 
auf den Effekt zu sehen sein, da unabhängig von der Schichtdicke eines perfekt 
epitaktischen Films dieser immer gleiche Oberflächeneigenschaften und auch 
Volumeneigenschaften aufweist. Für polykristalline Filme ist diese Annahme im 
Allgemeinen nicht haltbar. Die Kristallite in einer polykristallinen Struktur können 
beliebig zueinander orientiert sein. In einem realen Schichtsystem bilden sich Körner, 
die in sich gleich orientierte Kristallite besitzen. Diese Körner können als voneinander 
isolierte Spincluster angesehen werden. Die Korngrenzen in einer antiferro-
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magnetischen Schicht können somit als Defekte in der Spinstruktur angesehen werden. 
Es ist also die Motivation gegeben, antiferromagnetische Filme mit unterschiedlichen 
Korngrößen zu untersuchen, die durch die Bildung von wachstumsbedingten Defekten 
und somit Korngrenzen im Film zustande kommen. 
 
Daher wurden Proben mit verschiedenen Cu Pufferschichtdicken zwischen 0 nm und 
100 nm hergestellt, die Oberflächeneigenschaften mittels STM untersucht und das 
Verhalten der Blocking-Temperatur und der Koerzitivfeldstärken analysiert und 
miteinander verglichen. 
 
Die direkte Deposition des FM / AFM Schichtsystems auf das Si / SiO2 Substrat – also 
eine nominelle Cu Pufferschichtdicke von 0 nm – führt zu einer Reduktion der 
Korngröße in der antiferromagnetischen Schicht. Dies kann in Form von STM 
Messungen gezeigt werden. Typische STM Bilder sind in Abbildung 5.37 dargestellt. 
Es sind jeweils 225 × 225 nm2 große Ausschnitte gezeigt. Alle Messungen wurden bei 
einer Tunnelspannung Ut = -0,12 V und einem Tunnelstrom It = 0,2 nA aufgenommen. 
In Abbildung 5.37 a) ist die Oberfläche einer FeMn / NiFe / SiO2 / Si Schichtstruktur 
gezeigt. Es ist eine ungeordnete Struktur zu erkennen. Die Peak-to-Peak Rauhigkeit ist 
zu 1,6 nm bestimmt worden. Im Vergleich hierzu bilden sich im FeMn / Ni81Fe19 / Cu 
(50 nm) / SiO2 / Si Schichtsystem (Abbildung 5.37 b)) granulare Strukturen mit 
Körnern, die eine durchschnittliche Größe von 18 nm besitzen. Die Peak-to-Peak 
Rauhigkeit bleibt von der Dicke der Pufferschicht allerdings unbeeinflusst. 
Für das Schichtsystem mit 100 nm Cu Puffer (Abbildung 5.37 c)) ergibt sich eine 
ähnliche Struktur mit vergleichbaren Korngrößen. Es ist allerdings keine definierte 
Korngröße mehr auszumachen. Es entsteht eine Größenverteilung. Des Weiteren ist 
eine scharfe Abgrenzung zwischen den einzelnen Körnern nicht mehr zu erkennen. 
Dies kann an der einsetzenden Relaxation des Cu Filmes liegen, falls für den in 
Abbildung 5.37 b) gezeigten Fall die Spannungen, die durch das Wachstum entstehen 
(vergleiche auch Kapitel 2.1.1), noch nicht vollständig abgebaut sind. 
Dieses Verhalten wurde bereits an gesputterten FeMn / NiFe Strukturen nachgewiesen 
([156]). 
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Abbildung 5.37:  STM Aufnahmen an FeMn(10 nm) / Ni81Fe19(10 nm) / Cu (z nm) / 
SiO2 / Si Schichtstrukturen. Für z = 0 (Abbildung 5.37 a)) ist eine ungeordnete 
Struktur zu erkennen, für z = 50 (Abbildung 5.37 b)) bilden sich Körner mit 
einem durchschnittlichen Durchmesser von etwa 18 nm. In Abbildung 5.37 c) 
(z = 100) ist eine ähnliche Topografie zu erkennen. 
 
Zur Untersuchung der Temperatur- und Cu Konzentrations-Abhängigkeiten von HEB 
und HC bei verschiedenen Cu Pufferschichtdicken wurden gleichartige Studien 
durchgeführt, wie sie exemplarisch für 50 nm dicke Cu Pufferschichten in Kapitel 5.3.5 
diskutiert worden sind. Das Verhalten der Blocking-Temperatur TB ist in Abbildung 
5.38 gezeigt. Der Übersicht halber werden nur die Kurven mit Pufferschichtdicken, die 
oben in den STM Messungen gezeigt sind, dargestellt. Die Kurve mit den dunkelgrauen 
Kreisen stellt hierbei die Daten dar, die bereits im vorigen Unterkapitel vorgestellt 
worden sind. Das Verhalten von TB für das Schichtsystem ohne Cu Pufferschicht ist 
durch schwarze Quadrate symbolisiert, die hellgrauen Dreiecke zeigen das Verhalten 
des FM / AFM Schichtsystems mit einer 100 nm dicken Cu Pufferschicht. 
Zu bemerken ist, dass die Blocking-Temperaturen in dem grauen Bereich (oben links) 
durch einen linearen Fit aus den Daten unterhalb von RT ermittelt worden sind, da ein 
Heizen der Probe aufgrund der Bildung von Cu Silizid oberhalb von RT nicht sinnvoll 
ist. 
Für den Fall ohne Cu Pufferschicht ist TB bei vergleichbaren Verdünnungen stets am 
kleinsten. Dies ist auf die in Abbildung 5.37 a) gezeigte Struktur zurückzuführen. Die 
sehr kleinen Körner führen zu kleinen Domänen im AFM, die aufgrund ihres kleinen 
Volumens eine reduzierte Blocking-Temperatur besitzen. Mit steigender 
Pufferschichtdicke bilden sich im AFM die in Abbildung 5.37 b) dargestellten Körner 
mit einer vergrößerten Korngröße. Hierdurch erhöht sich die thermische Stabilität der 
einzelnen Körner, und der Exchange Bias ist somit auch bei höheren Temperaturen von 
Null verschieden. 
5 Ergebnisse und Diskussion 
132 
 
Abbildung 5.38:  Verhalten der Blocking-Temperatur TB in Abhängigkeit von der 
Cu Konzentration im AFM für verschiedene Cu Pufferschichtdicken. 
 
Wird die Pufferschichtdicke weiter erhöht, ergibt sich – wie oben beschrieben – eine 
Größenverteilung in der Domänenstruktur, in der die kleineren Körner bereits bei 
niedrigen Temperaturen relaxieren, während die Relaxation der größeren Körner erst 
bei höheren Temperaturen eintritt. Es ergibt sich – im Vergleich zu dem vorher 
beschriebenen System mit 50 nm Cu Pufferschichtdicke – eine reduzierte Blocking-
Temperatur. 
Interessant ist die Frage, wie schnell TB mit steigender Verdünnung auf ihren im 
jeweiligen System minimalen Wert abfällt. Es ist klar zu erkennen, dass ohne Cu 
Pufferschicht TB bereits bei einer Cu Verdünnung im AFM von 25 % minimal ist. Im 
Schichtsystem FeMn / Ni81Fe19 / Cu (50 nm) / SiO2 / Si wird die minimale Blocking-
Temperatur erst bei einer Cu Verdünnung von etwa 50 – 70 % erreicht. Wird die Cu 
Pufferschichtdicke weiter erhöht, liegt wieder eine reduzierte Cu Konzentration von 
etwa 30 % vor, bei der TB minimal wird. 
Auch dieses Verhalten kann durch das oben beschriebene Modell der Körnerbildung 
erklärt werden. Ist keine Cu Pufferschicht vorhanden, ist das Wachstum des AFM 
durch Bildung kleiner Körner gekennzeichnet, d.h. es entstehen wachstumsbedingt 
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bereits kleine Domänen, die eine niedrige Blocking-Temperatur TB besitzen. In einem 
intuitiven Modell ist zu erwarten, dass es beim Einbau von Verdünnungen in die 
Schicht bei einer Präsenz von kleinen Körnern energetisch teuerer (im Verhältnis zur 
Gesamtenergie des Korns) ist, eine zusätzliche Domänenwand einzubauen. Deshalb ist 
zu erwarten, dass im Fall niedriger Verdünnungskonzentrationen TB konstant bleibt, da 
sich die Domänenstruktur des AFM nicht ändert. Auf der anderen Seite werden durch 
den Einbau nichtmagnetischer Defekte Änderungen in der Kopplung der Spins in der 
Domäne eingeführt, da sich bei den Verdünnungen die Anzahl nächster Nachbarn eines 
Spins auch im Volumen ändert. Dies führt wiederum zu einer thermischen Instabilität 
des Korns, und TB wird reduziert. 
Für hohe Cu Pufferschichtdicken wachsen die Körner zu einer geschlossenen Schicht 
zusammen, es bildet sich ein relaxierter geschlossener Film. In diesem sind nur sehr 
wenige Korngrenzen enthalten, und somit sehr wenige unkompensierte Spins, die sich 
an den Grenzflächen der Körner befinden. Deshalb besitzt der AFM in diesem Fall eine 
reduzierte Nettomagnetisierung, die den Exchange Bias Effekt selber reduziert. Somit 
liegen auch die Absolutwerte von TB niedriger. 
Im Fall der 50 nm dicken Cu Pufferschicht liegt ein gemischtes Verhalten der beiden 
vorher beschriebenen Fälle vor. Auf der einen Seite ist die sich bildende Korngröße so 
groß, dass eine Domänenbildung mit steigender Verdünnung energetisch begünstigt 
wird, auf der anderen Seite sind noch genügend Grenzflächenspins (gemeint sind 
wieder die Grenzflächen zwischen den einzelnen Körnern in der AFM Schicht) in 
einem ungekoppelten Zustand und erhöhen somit die Nettomagnetisierung des AFM. 
Es liegt also sowohl ein erhöhter Exchange Bias als auch eine erhöhte Blocking-
Temperatur vor. 
 
Die obige Betrachtung ist bisher nur von qualitativer Seite aus durchgeführt worden. 
Um genauere Aussagen machen zu können, müssen theoretische, quantitative 
Rechnungen durchgeführt werden, d.h. Simulationen eines gekoppelten FM / AFM 
Systems mit unterschiedlichen Korngrößen im AFM. Erste Monte Carlo Simulationen 
hierzu werden bereits durchgeführt ([157]), allerdings ist bis zum Zeitpunkt der 
Fertigstellung dieser Arbeit kein endgültiges Resultat erzielt worden. 
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5.3.7 Verhalten der thermoremanenten Magnetisierung von FeMn 
 
Um das Verhalten des Exchange Bias gezielt beeinflussen zu können, ist ein 
grundlegendes Verständnis des Effektes von elementarer Bedeutung. Im vorherigen 
Kapitel wurde gezeigt, dass eine wachstumsbedingte Änderung der Struktur des AFM 
eine wichtige Bedeutung für den Effekt hat. Eine wichtige Rolle spielt hierbei die 
Frage, ob das Verhalten von HEB für verschiedene Defektkonzentrationen direkt durch 
die Spinstruktur eines im Feld abgekühlten AFM herrührt, oder der Effekt durch die 
Wechselwirkung und die Grenzflächenkopplung eines FM an einen AFM entsteht. 
Hierzu wurden Au (5 nm) / (FeMn)1-xCux (10 nm) / Cu(50 nm) / SiO2 / Si 
Schichtsysteme deponiert und SQUID Messungen nach der in Kapitel 5.3.4 
beschriebenen Methode durchgeführt. Die Cu Pufferschichtdicke wurde in diesen 
Experimenten konstant bei 50 nm gelassen, um mit der in Kapitel 5.3.5 beschriebenen 
Probenserie eines FM / AFM Schichtsystems vergleichbar zu sein. 
Die thermoremanente Magnetisierung ist für verschiedene Verdünnungen in 
Abhängigkeit von der Temperatur in Abbildung 5.39 a) aufgetragen. Gezeigt ist das 
magnetische Moment des AFM im Nullfeld. Bei niedrigen Temperaturen (T = 5 K) ist 
mit steigender Cu Verdünnung bis zu einer Konzentration von 40 % ein monotoner 
Anstieg im magnetischen Moment zu erkennen. Bei höheren Defektkonzentrationen 
nimmt das Moment wieder ab (Abbildung 5.39 b)). Für kleine Cu 
Verdünnungskonzentrationen besitzt der AFM eine Struktur aus großen Domänen. Die 
Spins in der Nähe der Domänenwände sind aufgrund der zum Domänenvolumen 
unterschiedlichen Kopplung frustriert. Somit ist an den Domänenwänden die perfekte 
antiferromagnetische Struktur durch eine Verkippung der Spins zueinander um einen 
Winkel  überlagert ([157]). Dies führt zu einer Nettomagnetisierung des AFM, die zu 
einer remanenten Magnetisierung führt. Wird die Defektkonzentration erhöht, ist eine 
erhöhte Bildung von Domänenwänden in der antiferromagnetischen Struktur zu 
erwarten, woraus direkt eine erhöhte Anzahl an frustrierten Spins folgt. Die 
Nettomagnetisierung wird erhöht. Es folgt also ein Anstieg der remanenten 
Magnetisierung. Dieser Anstieg kann im Experiment bis zu einer Defektkonzentration 
von 40 % Cu beobachtet werden. Bei höheren Defektkonzentrationen wirkt einer 
weiteren Erhöhung der Nettomagnetisierung eine zunehmende Zerstörung der 
langreichweitigen antiferromagnetischen Ordnung vor (bei 50 % Verdünnung ist bereits 
jeder zweite Spin – also nominell eines der beiden Spinuntergitter im AFM – durch 
nichtmagnetische Defekte ersetzt). Durch das Ersetzen mit nichtmagnetischen Spins 
sinkt das Gesamtmoment zu hohen Cu Verdünnungen wieder ab. 
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Abbildung 5.39:  Thermoremanente Magnetisierung in (FeMn)1-xCux für 
verschiedene Cu Defektkonzentrationen in Abhängigkeit von der Temperatur 
(Abbildung 5.39 a)). In Abbildung 5.39 b) ist zu sehen, dass das 
Gesamtmoment bei niedrigen Temperaturen (T = 5 K) mit steigender 
Verdünnung zunächst um einen Faktor 3 steigt und ab 40 % Cu Konzentration 
wieder abfällt. Die Blocking-Temperatur TB fällt monoton mit steigender 
Defektdichte (Abbildung 5.39 c)). 
 
Die Blocking-Temperatur TB fällt mit steigender Verdünnungskonzentration monoton 
Abbildung 5.39 c). Dieses Verhalten kommt – wie bereits in den vorherigen 
Unterkapiteln beschrieben – durch eine Verkleinerung der Domänen, die durch ihre 
geringe Gesamtenergie thermisch schneller relaxieren können. 
Das in Abbildung 5.39 dargestellte Verhalten kann gut durch Monte Carlo 
Simulationen eines Heisenberg AFM beschrieben werden ([157]). Im Gegensatz zur 
Beschreibung von Co / CoO im Domain State Modell ([61]) mittels eines Ising Modells 
wird in diesem Fall eine endlich hohe Energiebarriere zwischen den beiden 
bevorzugten Spineinstellungen angenommen und eine endliche Zeit der thermischen 
Relaxation angesetzt. Für nähere Details sei hier allerdings nur auf [157] verwiesen. 
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Zum Vergleich des Verhaltens der thermoremanenten Magnetisierung des AFM mit 
dem gekoppelten Exchange Bias System sind in Abbildung 5.40 a) – e) die Kurven aus 
beiden Experimenten für die jeweilige Verdünnung zusammen aufgetragen. 
Zu sehen sind jeweils die thermomagnetische Remanenz mtrm für die ungekoppelten 
(FeMn)1-xCux Schichten (Kreise, Skala jeweils links) und die Exchange Bias Werte in 
den gekoppelten (FeMn)1-xCux / Ni81Fe19 Filmen (Dreiecke, Skala jeweils rechts). Für 
alle Verdünnungen ist eine sehr gute Übereinstimmung im Temperaturverhalten zu 
sehen. Diese Beobachtung legt die Vermutung nahe, dass der Ursprung des Exchange 
Bias direkt aus der Domänenstruktur des AFM folgt, die die thermoremanente 
Magnetisierung verursacht. Diese kann durch ein beliebiges Einkühlfeld induziert 
werden, vorausgesetzt, dieses ist stark genug, eine Domänenstruktur im AFM zu 
induzieren ([61]). Der Exchange Bias ist also nicht notwendigerweise eine Konsequenz 
aus der Grenzflächenkopplung zwischen FM und AFM. 
Eine Abweichung im Temperaturverhalten zwischen thermoremanenter Magnetisierung 
und Exchange Bias ist im Verhalten der Maxima mit veränderlicher Verdünnung zu 
sehen. In der thermoremanenten Magnetisierung des reinen AFM ist das Maximum bei 
einer Cu Verdünnung von etwa 40 % zu finden, wohingegen der maximale Exchange 
Bias in den gekoppelten Proben bei etwa 25 % liegt. Es ist zu bemerken, dass für die 
gekoppelten (FeMn)1-xCux / Ni81Fe19 Proben auch eine Abhängigkeit von der Cu 
Pufferschichtdicke zu erkennen ist. So liegt das Maximum des Exchange Bias für 
Proben ohne Cu Pufferschicht bei etwa 20 % Cu Verdünnungen in der 
antiferromagnetischen Schicht (hier nicht gezeigt). 
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Abbildung 5.40:  Vergleich zwischen der thermoremanenten Magnetisierung im 
AFM und dem Exchange Bias im gekoppelten FM / AFM Schichtsystem. Eine 
sehr gute Übereinstimmung kann bei allen gezeigten 
Verdünnungskonzentrationen (Abbildung 5.40 a) – e)) gefunden werden. 
 
Der Unterschied in der Lage des Maximums könnte auf eine Wechselwirkung zwischen 
FM und AFM zurückzuführen sein, die die Energiebarriere zwischen den beiden 
Ausrichtungsmöglichkeiten der AFM Spins im Vergleich zu einer reinen AFM Schicht 
reduziert. Hierzu werden derzeit auch Simulationen durchgeführt ([157]), allerdings 
waren bei Beendigung dieser Arbeit noch keine endgültigen Aussagen zu treffen. 
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Zusammenfassung 
 
Es wurde ein Schichtsystem zur Untersuchung von Cu Verdünnungen in dem 
metallischen AFM FeMn vorgestellt. Die Verdünnungsabhängigkeiten des Exchange 
Bias untermauern das Domain State Modell ([61]) auch für metallische AFMs mit 
niedriger Anisotropie. Für steigende Verdünnungen zeigt sich ein Maximum des 
Exchange Bias bei Verdünnungskonzentrationen von etwa 20 %-25 %, was unter 
anderem von der strukturellen Qualität der antiferromagnetischen Schicht abhängt. Es 
ist also ein entscheidender Einfluss auf das Verhalten des Exchange Bias in 
Abhängigkeit des verwendeten Substrates und somit der Korn- sowie Domänengröße 
gezeigt worden. 
Studien an reinen (FeMn)1-xCux Schichten, d.h. ohne Kopplung an einen FM, zeigen in 
der thermoremanenten Magnetisierung eine gute Übereinstimmung mit dem Verhalten 
des Exchange Bias in gekoppelten (FeMn)1-xCux / Ni81Fe19 Schichtsystemen, was 
darauf hinweist, dass der Ursprung des Exchange Bias direkt in der Domänenstruktur 
des AFM zu suchen ist. 
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6 Zusammenfassung und Ausblick 
 
Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Thematik der Herstellung und Charakterisierung 
von dünnen Schichten zur Anwendung in magnetischen Tunnelstrukturen bearbeitet. 
Die Kapitel 2 und 3 geben einen Einblick in die Grundlagen des Wachstums und einige 
experimentelle Analysemethoden. 
 
In Kapitel 5.1 ist ein Wachstumsprozess für die Herstellung voll epitaktischer 
Schichtsysteme auf Basis von Fe(110) Elektroden vorgestellt worden, und die 
topografischen und kristallografischen Eigenschaften der einzelnen Schichten sind 
diskutiert worden. Analysen der Isolatorschicht nach Poole-Frenkel und Glazman-
Matveev zeigen eine defektfreie MgO(111) Tunnelbarriere. Mikrostrukturierte MTJs 
zeigen einen reproduzierbaren TMR von 18-26 % bei RT und von etwa 45 % bei 
T = 77 K. Frequenzabhängige Rauschmessungen geben neben dem erwarteten 1/f 
Rauschen erste Hinweise auf das Vorhandensein von magnetischem Rauschen, d.h. 
eines erhöhten Rauschens im Bereich der antiparallelen Magnetisierung der beiden 
Elektroden, und auf eine Struktur in I(U) Kennlinien bei niedrigen Temperaturen. 
Hier ist in Zukunft eine theoretische Betrachtung des Fe(110) / MgO(111) / Fe(110) 
Schichtsystem sinnvoll und nötig, um genaue Vergleiche zwischen den experimentellen 
Transporteigenschaften und den theoretisch ermittelten Elektronenzuständen zu 
erhalten, die am Tunnelprozess beteiligt sind. Auch das Ziel, die R × A Produkte in voll 
epitaktischen Schichtsystemen zu reduzieren, um ein Potenzial für industrielle 
Anwendungen zu bieten, ist eine interessante und spannende Herausforderung für 
zukünftige Untersuchungen. 
 
In Kapitel 5.2 wurde ein UV-Licht gestützter Oxidationsprozess zur Herstellung von 
MTJs am Schichtsystem Co / Al-Oxid / Co eingeführt. Es wurden Untersuchungen an 
zwei verschiedenen Oxidationssystemen durchgeführt und diskutiert, und der Einfluss 
des UV Lichtes auf den Oxidationsprozess aufgezeigt. 
Mit Hilfe einer in-situ UV Lampe mit 15 W Leistung können reproduzierbare MTJs 
mittels Schattenmaskendeposition hergestellt werden, und TMR Werte bis zu 33 % bei 
niedrigen Temperaturen und etwa 15 % bei Raumtemperatur realisiert werden. 
Allerdings sind die Oxidationszeiten (60 min für eine Barrierendicke von nominell 
2 nm Al vor der Oxidation) für eine industrielle Anwendung zu lang. Studien mit einer 
100 W ex-situ Excimer Lampe der Firma Ushio ergeben an 1 nm dicken Barrieren 
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(nominelle Al Schichtdicke vor der Oxidation) Oxidationszeiten von etwa 60 s. 
Allerdings ist es bisher problematisch, MTJs mit reproduzierbaren Eigenschaften zu 
mikrostrukturieren. 
 
In Kapitel 5.3 wurde ein Schichtsystem zur Untersuchung von Cu Verdünnungen in 
FeMn vorgestellt und die Eigenschaften des Exchange Bias mit Ni81Fe19 Schichten 
untersucht. Eine Gültigkeit des Domain State Modells wurde auch in metallischen 
FeMn / NiFe Schichtsystemen mit niedriger Anisotropie des AFM festgestellt. Für 
steigende Verdünnungen zeigt sich bei T = 5 K ein Maximum des Exchange Bias bei 
Verdünnungskonzentrationen von etwa 20 %-25 %, was unter anderem von der 
strukturellen Qualität der antiferromagnetischen Schicht abhängt. Es wurde ein 
eindeutiger Einfluss der Domänenstruktur auf das Verhalten des Exchange Bias 
gezeigt. 
Studien an reinen (FeMn)1-xCux Schichten, d.h. ohne Kopplung an einen FM, zeigen in 
der thermoremanenten Magnetisierung eine gute Übereinstimmung mit dem Verhalten 
des Exchange Bias in gekoppelten (FeMn)1-xCux / Ni81Fe19 Schichtsystemen, was 
darauf hindeutet, dass der Ursprung des Exchange Bias direkt in der Domänenstruktur 
des AFM liegt. 
Auch hier ergibt sich eine Vielzahl spannender Möglichkeiten, die eine Fortführung der 
in diesem Kapitel gezeigten Arbeiten motivieren. Zum Beispiel ist ein Wechsel des 
Verdünnungselementes von Cu zu Zn interessant, da hier bei vergleichbaren 
Verdünnungen durch einen veränderten Gitterparameter im AFM unterschiedliche 
Kopplungen zu erwarten sind, die den Exchange Bias beeinflussen können. Auch ein 
Vergleich zu anderen metallischen AFMs – wie zum Beispiel PtMn, IrMn oder NiMn – 
ist eine attraktive Möglichkeit, weitere Analysen durchzuführen, um die gefundenen 
Ergebnisse auf breiter experimenteller Basis zu bestätigen. 
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